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« Brillante comme l’or, trempée comme l’acier […], 
Tu connais la science » 
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Introduction 
La fabrication additive a généré une révolution dans la manière d’élaborer et de concevoir 
les matériaux depuis le début du vingt-et-unième siècle. Tandis que l’impression 3D de 
matériaux polymères a connu un essor très rapide au niveau industriel mais aussi auprès des 
particuliers, la fabrication additive métallique a, quant à elle, connu un développement plus 
lent. Néanmoins, des projets de recherche de plus en plus nombreux ont été consacrés à la 
fabrication additive métallique, notamment aux procédés par dépôt (de poudre ou de fil) puis 
de fusion (laser ou faisceau d’électrons) et enfin aux procédés d’impression 3D par projection 
de liant. Les procédés de fusion laser sont à l’heure actuelle les technologies les plus avancées 
et les plus prometteuses (l’impression 3D métallique n’est pas encore une technologie 
mature). Ainsi, le procédé de fusion laser sur lit de poudre est devenu la technologie la plus 
utilisée et adaptée à la demande de divers marchés et applications spécifiques : joaillerie, 
horlogerie, secteur biomédical, secteur aéronautique et de manière plus générale les marchés 
de hautes technologies. Par comparaison avec les autres technologies de fabrication additive 
métallique, la fusion laser sur lit de poudre présente des avantages sur la mise en œuvre, la 
précision et les possibilités en matière de géométries accessibles pour les pièces fabriquées ; 
elle est aussi très performante pour ce qui concerne son adaptabilité à de nombreux matériaux 
métalliques. Cependant, plusieurs verrous freinent l’expansion de la fusion laser sur lit de 
poudre pour l’élaboration de pièces métalliques à l’échelle industrielle : 
 L’utilisation de poudre métallique comme matériau d’apport impose certaines 
contraintes. En effet, de par sa géométrie (fort rapport surface sur volume), une 
poudre est très réactive ; ainsi, sa qualité, ses propriétés et sa composition 
chimique peuvent être affectées avant et pendant la fabrication conduisant à des 
variations des propriétés de la pièce finale. 
 Les paramètres de fabrication sont très nombreux, dépendant ou pas les uns des 
autres, depuis la qualité de la poudre métallique en passant par les paramètres 
d’entrée (atmosphère, température…) jusqu’aux paramètres d’impression choisis. 
Il en résulte que, selon les paramètres choisis, il est possible d’obtenir une variété 
impressionnante de microstructures et de propriétés des pièces. 
 La diversité des processus et des échelles auxquelles ces mêmes processus 
doivent être appréhendés font qu’aujourd’hui l’ensemble est mal compris et le 
procédé présente un certain nombre d’instabilités. Ces dernières trouvent 
notamment leur origine dans les interactions laser-matière, les vitesses de 
solidification extrêmement rapides et les flux thermiques complexes qui conduisent 
à des contraintes d’origines thermiques importantes. 
 Des traitements de finition doivent être réalisés sur les pièces imprimées (découpe, 
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Ainsi, les problématiques liées aux pièces issues de la fusion laser sur lit de poudre 
sont variées et de nombreuses actions doivent être menées pour comprendre les propriétés 
finales de ces pièces. Par ailleurs, la fabrication d’une pièce par fusion laser, qui commence 
par l’élaboration de la poudre et finit par les traitements de finition, génère des coûts assez 
importants qui s’ajoutent aux problématiques citées précédemment. Toutefois, l’adaptabilité 
du procédé et la possibilité de fabriquer des multi-matériaux, non atteignables par des 
techniques de fabrication conventionnelles, font que les technologies de fabrication additive 
suscitent un fort intérêt industriel et font, à l’heure actuelle, l’objet d’une intense activité de 
recherche, en particulier pour ce qui concerne les microstructures issues de ces procédés. 
Dans ce contexte, le CETIM (Centre Technique des Industries de la Mécanique) a mis 
en place un programme de recherche et développement sur différents aspects de la fabrication 
additive pour répondre à l’augmentation de la demande industrielle autour de ces procédés de 
fabrication. Le CETIM a notamment manifesté son intérêt pour ce qui concerne les 
problématiques liées à la durabilité des pièces issues de la fabrication additive, et 
particulièrement sur les thématiques de résistance à la corrosion et à la corrosion sous 
contrainte. Afin de mener à bien ce programme de recherche, le CETIM a lancé une 
collaboration avec l’un de ses partenaires académiques, le laboratoire CIRIMAT, dans le cadre 
du laboratoire commun CETIMAT. Cette collaboration a été initiée en 2017 avec deux stages 
de Master 2 : le premier, effectué par Nizar Guennouni, concernait les problématiques de 
corrosion sous contrainte et de fragilisation par l’hydrogène pour des pièces d’acier inoxydable 
martensitique 17-4PH élaborées par fusion laser sur lit de poudre, tandis que le second, sur 
lequel j’ai été recruté, traitait de la corrélation entre microstructure et corrosion pour ces 
mêmes pièces. Ces stages ont permis d’apporter des premiers éléments de réponse pour ce 
qui concerne la microstructure, les propriétés en corrosion et le comportement en corrosion 
sous contrainte de l’acier 17-4PH élaboré par fusion laser sur lit de poudre. Ils ont également 
soulevé de nombreuses questions de sorte que ces travaux ont été par la suite poursuivis par 
deux thèses CIFRE entre le CIRIMAT et le CETIM : l’une est menée par Nizar Guennouni, la 
seconde correspond à mes travaux de thèse, dans la continuité des stages de Master 2. Entre 
la fin des stages et le début des thèses, une étude a été menée pour analyser la variété de 
microstructures et de propriétés existant pour l’acier 17-4PH élaboré par fusion laser sur lit de 
poudre par différents fournisseurs mais sur la base d’un même cahier des charges. Cette étude 
a permis non seulement de rendre compte des nombreux paramètres qui influencent les 
propriétés (microstructure, état de surface, résistance mécanique…) des pièces issues de la 
fusion laser, mais également de choisir le fournisseur des pièces destinées aux travaux de 
thèse. Une collaboration entre le CETIM et l’entreprise VOLUM-e (Blangy-Sur-Bresle, France) 
a donc été engagée pour fabriquer les différentes pièces des deux thèses et permettre de 
contrôler précisément une large gamme de paramètres de fabrication du procédé : machine, 
poudre de 17-4PH, stratégie de fusion laser, atmosphère et température. 
L’objectif des travaux de thèse décris dans ce manuscrit est d’analyser le couplage 
procédé / microstructure / propriétés en corrosion de pièces d’acier 17-4PH issues de la fusion 
laser sur lit de poudre afin de pouvoir prédire leur durabilité en corrosion. Aussi, un 
Introduction 
 
- 4 - 
questionnement majeur a guidé ce travail de recherche : dans quelle mesure le procédé de 
fabrication peut–il influencer le comportement en corrosion ? Dans l’optique d’apporter des 
éléments de réponse, une étude comparative de la microstructure et de la résistance à la 
corrosion par piqûres d’un acier 17-4PH issu de la fabrication additive d’une part et du même 
acier issu de la métallurgie conventionnelle d’autre part a été réalisée. 
Ce manuscrit de thèse, construit sur la base de 6 chapitres, a pour vocation de présenter 
la méthodologie mise en place dans cette étude et les principaux résultats obtenus : 
 Le premier chapitre est un état de l’art sur l’acier 17-4PH issu de la métallurgie 
conventionnelle, sa fabrication, sa microstructure et ses propriétés mécaniques. 
L’influence du procédé de fusion laser sur lit de poudre sur les propriétés des aciers 
inoxydables à durcissement structural est ensuite décrite, pour finir, dans une dernière 
partie, sur l’impact des différents éléments d’alliage et des paramètres 
microstructuraux sur le comportement en corrosion par piqûres des aciers inoxydables. 
 Le deuxième chapitre présente les aciers utilisés pour ces travaux de thèse et les 
paramètres d’élaboration de l’acier issu de la fusion laser sur lit de poudre. Ensuite, la 
méthodologie et les différentes techniques expérimentales employées pour 
caractériser les échantillons et leurs propriétés sont détaillées. 
 Le troisième chapitre porte sur l’influence du procédé de fusion laser sur lit de poudre 
sur la microstructure de l’acier 17-4PH. La microstructure de cet acier est comparée à 
l’acier de référence, élaboré de manière conventionnelle, pour un même état de 
traitement thermique.  
 Le quatrième chapitre est consacré à l’étude du comportement en corrosion par 
piqûres, à la fois stables et métastables, des deux aciers 17-4PH dans leur état de 
traitement thermique de référence. L’impact de la microstructure et des défauts de 
fabrication en fusion laser sur lit de poudre sur le comportement en corrosion est ainsi 
décrit pour un même état de traitement thermique de référence. 
 Le cinquième chapitre explore la structure, la composition chimique et les propriétés 
électrochimiques des films passifs formés sur les aciers issus des deux procédés. 
Cette analyse vise à mieux comprendre le comportement en corrosion par piqûres 
décrit au chapitre IV.  
 Enfin, le dernier chapitre a pour objectif de déconvoluer les effets de deux éléments 
microstructuraux, les précipités de NbC et l’austénite de réversion, sur le 
comportement en corrosion des deux aciers. Dans ce but, les aciers ont été soumis à 
deux nouveaux traitements thermiques : les microstructures générées et les 
comportements en corrosion par piqûres associés sont détaillés dans ce chapitre. 
 
Les principaux résultats issus de ces travaux de thèse sont finalement synthétisés dans 
une conclusion qui clôture ce manuscrit sur l’effet du procédé de fusion laser sur lit de poudre 
sur la microstructure et la durabilité en corrosion de l’acier 17-4PH.
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Chapitre I : Etat de l’art – microstructure, comportement en 
corrosion et passivité de l’acier martensitique 
inoxydable 17-4PH issu de la fusion laser sur lit de 
poudre 
 Cette analyse de l’état de l’art permet de situer l’étude dans un contexte scientifique et 
industriel, et de mieux comprendre les relations qui existent entre microstructure, 
comportement en corrosion et passivité de l’acier 17-4PH. Ce chapitre présente d’abord les 
aciers à durcissement structural et les caractéristiques de l’acier martensitique inoxydable 
17-4PH et de ses homologues. Les procédés d’élaboration utilisés pour cet acier, sa 
microstructure, ses propriétés mécaniques et l’influence des traitements thermiques sur ces 
propriétés seront notamment décrits. Ensuite, nous montrerons l’intérêt de la fabrication 
additive pour l’acier 17-4PH et l’influence du procédé sur les propriétés finales des pièces. 
Enfin, une dernière partie est consacrée au comportement en corrosion de l’acier et à la 
description de ses propriétés en passivité. Un lien sera fait entre la microstructure liée au 
procédé de fabrication (LBM ou conventionnel) ainsi qu’aux traitements thermiques post-
fabrication et les propriétés en corrosion de l’acier. 
 
I)  Acier 17-4PH issu de la métallurgie conventionnelle 
I.1. Généralités sur les aciers à durcissement structural « PH » 
L’acier inoxydable 17-4PH (X5CrNiCuNb16-4) fait partie de la famille des aciers 
inoxydables martensitiques à durcissement structural « PH » (precipitation hardening) créée 
au début du 20ème siècle pour remplacer les aciers martensitiques à durcissement par le 
carbone qui, malgré de bonnes résistances mécaniques, présentent une forte sensibilité à la 
corrosion. En effet, les carbures de chrome sont connus pour sensibiliser les aciers 
inoxydables à la corrosion localisée, et notamment à la corrosion intergranulaire par déplétion 
du chrome au niveau des joints de grains [1–3]. Le durcissement de l’acier dans cette nouvelle 
gamme est ainsi obtenu par la précipitation fine de cuivre dans une matrice martensitique 
adoucie en carbone, ce qui permet de garder une résistance mécanique importante tout en 
améliorant la ductilité du matériau et en limitant la présence des carbures (Tableau I-1). C’est 
le cas de l’acier 17-4PH et de son homologue le 15-5PH. Cependant, malgré sa faible 
proportion dans la matrice, le carbone reste en sursaturation et sa grande affinité avec les 
autres éléments d’alliage font qu’il précipite sous la forme de carbures lors des traitements 
I) Acier 17-4PH issu de la métallurgie conventionnelle 
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thermiques. Ainsi l’ajout de niobium en tant qu’élément d’alliage de l’acier – le niobium 
possédant une plus grande affinité avec le carbone que le chrome – permet de piéger le 
carbone sous forme de carbures de niobium (NbC niobium carbides). Ceci évite, entre autre, 
la déplétion en chrome de la matrice autour d’éventuels carbures de chrome, limitant ainsi la 
sensibilité à la corrosion provoquée par ce couplage galvanique [4,5]. 
 
Tableau I-1: Composition nominale des aciers 17-4PH et 15-5PH selon la norme ASTM A364 (ASTM 
International, 2013) 
Néanmoins la présence de ferrite δ, qui apparait à haute température lors du traitement 
thermomécanique, fragilise l’acier ; cette phase constitue des sites préférentiels de corrosion. 
C’est dans le but d’optimiser l’acier 17-4PH que la nuance voisine 15-5PH a été élaborée en 
modifiant les proportions des éléments d’alliage de l’acier 17-4PH (Tableau I-1). L’objectif était 
double : éliminer la ferrite δ et diminuer la précipitation des composés intermétalliques riches 
en cuivre. Ainsi, pour l’acier 15-5PH, une austénisation totale lors de la montée en température 
a été notamment obtenue en diminuant le taux de chrome et en augmentant le taux de nickel 
par rapport à l’acier 17-4PH. D’autres nuances plus alliées ont ensuite vu le jour, comme l’acier 
13-8Mo ou les aciers maraging pour lesquels les carbures et la ferrite δ ont été éliminés tout 
en améliorant le compromis entre résistance mécanique, ténacité et résistance à la corrosion. 
De nos jours, l’amélioration des techniques d’élaboration et de purification des aciers 
inoxydables (voir sous partie I.2) a permis d’éviter la présence de la phase δ et d’impuretés 
dans l’acier 17-4PH. Ainsi, avec un faible coût de revient pour de bonnes caractéristiques 
mécaniques jusqu’à 300 °C et une grande résistance à la corrosion, l’acier 17-4PH est 
notamment utilisé dans l’industrie nucléaire et pétrochimique pour des pièces de robinetterie 
et de vanne. Néanmoins, l’acier est aussi employé dans le domaine du médical pour la 
réalisation d’outils chirurgicaux ou dans le domaine de l’aéronautique et du spatial.  
 
I.2. Mode d’élaboration de l’acier 17-4PH 
Plusieurs méthodes d’élaboration existent pour les aciers inoxydables, mais deux 
d’entre elles sont plus particulièrement utilisées : les méthodes d’élaboration sous air et les 
méthodes d’élaboration sous vide. La méthode d’élaboration sous vide du type VIM pour 
Vacuum Induction Melting et celle d’affinage sous vide du type VAR pour Vacum Arc Remelting 
permettent d’obtenir un matériau très pur avec une structure fine et homogène. Dans le cas 
Chapitre I : Etat de l’art – microstructure, comportement en corrosion et passivité de l’acier martensitique inoxydable 17-4PH 
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de l’acier 17-4PH, la matière première est fondue dans un four électrique à arc avec les 
principaux éléments d’alliage à pression atmosphérique pour des questions économiques. 
L’alliage en fusion est ensuite versé dans un convertisseur AOD (Argon-Oxygène-
Decarburization) dans lequel va avoir lieu la décarburation de l’acier par bullage d’un gaz 
oxydant (argon/oxygène ou argon/azote/oxygène), la réduction des oxydes de fer par ajout de 
ferrosilicium puis la désulfuration par l’action du laitier, mélange de chaux vive et d’oxyde. Le 
lingot obtenu est ensuite affiné par la technique de refonte sous laitier électroconducteur 
(electroslag remelting - ESR). Cet affinage permet d’isoler l’alliage des gaz atmosphériques et 
de réduire fortement les inclusions non-métalliques ainsi que les teneurs en soufre et en 
oxygène. Pour finir, l’acier est coulé une fois les derniers éléments d’alliage ajoutés, comme 
le niobium, puis mis en forme par tréfilage pour les produits longs ou par laminage pour les 
produits plats [6,7]. Immédiatement après la mise en forme, l’acier subit un traitement 
thermique afin d’effacer l’histoire thermomécanique héritée de sa mise en forme et de lui 
donner les propriétés mécaniques voulues. 
 
I.3. Traitements thermiques, microstructures et effets sur les propriétés mécaniques 
I.3.1. Durcissement des aciers martensitiques à durcissement structural 
Dans les aciers au carbone, un refroidissement rapide entraine une transformation 
allotropique (ou displacive) de l’austénite en martensite figeant le carbone dans la matrice 
martensitique. La solution solide Fe-C permet ainsi de durcir l’acier par insertion de carbone 
dans les sites octaédriques de la maille cristalline cubique centrée (CC). La distorsion créée 
par le carbone déforme et contraint localement la maille qui devient quadratique centrée. Des 
teneurs élevées en éléments interstitiels, comme le carbone, participent à l’ancrage des 
dislocations par la formation d’atmosphère de Cottrell [8]. Toutefois, l’acier 17-4PH possède 
peu de carbone (< 0,07 %m) afin de préserver sa résistance à la corrosion et est donc peu 
durci par la solution solide de carbone. D’ailleurs, du fait de cette faible teneur en carbone, la 
distorsion de la maille dans l’acier 17-4PH est réduite et la structure de cette maille se 
rapproche d’une structure CC. A l’état trempé, l’acier 17-4PH présente une microstructure 
composée de lattes de martensite pauvres en carbone et arrangées en blocs parallèles, 
formant des paquets de lattes désorientés les uns par rapport aux autres et contenant une 
grande quantité de dislocations (Figure I-1). Plusieurs auteurs rapportent que les blocs et 
paquets de lattes de martensite ne peuvent prendre que certaines orientations possibles selon 
les critères d’orientation de Kurdjumov et Sachs pour des aciers bas carbone [9–11]. Ainsi, 
dans le cas d’acier martensitique, S. Morito et ses co-auteurs ont montré que la résistance 
I) Acier 17-4PH issu de la métallurgie conventionnelle 
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mécanique n’est plus reliée directement à la taille de grains mais à la taille des paquets et des 
blocs de martensite selon une loi du type Hall-Petch [10,12].  
De ce fait, l’un des critères caractéristiques des aciers martensitiques est la 
température de début de transformation martensitique MS à partir de laquelle l’austénite γ de 
structure cubique à faces centrées (CFC) se transforme en martensite α’ (CC). MS peut être 
calculée par des formules empiriques en fonction de la quantité des éléments d’alliage [13] : 
𝑀𝑆 = 𝑘0 + ∑ 𝑘𝑖𝑤𝑖
𝑖
 
où k0 est la MS du fer pur (en °C), ki le coefficient de l’élément d’alliage i (en °C) et wi la quantité 
de l’élément d’alliage i (exprimée en % massique). La plupart des éléments d’alliage sont 
connus pour abaisser MS, avec une exception pour le cobalt et l’aluminium. On peut noter que 
les éléments interstitiels tels que le carbone et l’azote ont un coefficient très important et auront 
une grande influence sur la valeur de MS. Par conséquent, une variation, même légère, de la 
quantité de certains éléments d’alliage, notamment les interstitiels, peut faire varier fortement 
Ms et conduire à une microstructure duplex martensite / austénite. Cependant, différents 
auteurs déclarent avoir mesuré des valeurs de MS entre 100 et 120 °C pour l’acier 17-4PH, 
qui sont cohérentes avec une transformation totale de l’austénite en martensite à température 
ambiante après trempe [14,15]. 
 
Figure I-1 : Paquet de lattes de martensite α’ dans d’anciens grains austénitiques γ d’un acier 15-5PH 
après traitement thermique et trempe à l’air observé (a) en microscopie optique (MO) après attaque 
électrochimique au HF à 15 % et (b) en microscopie électronique en transmission (MET) [16]. 
De manière à compenser la perte de propriétés mécaniques due à la faible quantité de 
carbone en solution solide, un durcissement secondaire dit structural de la matrice 
martensitique est apporté par la précipitation de fines particules de cuivre. Le diagramme 
binaire Fe-Cu (Figure I-2) montre que la solubilité du cuivre dans la martensite α’ (équivalente 
b)a)
Joints γ
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selon la structure cristallographique à la ferrite α) est maximale à 850 °C et est alors voisine 
de 2 % ; elle est plus importante dans l’austénite γ (supérieure à 10 %). A l’issue de la trempe, 
la matrice martensitique est donc sursaturée en cuivre à température ambiante. Des particules 
intermétalliques riches en cuivre précipitent alors pendant le traitement thermique de revenu 
qui permet l’activation thermique de la germination et la croissance de cette phase secondaire. 
L’état de précipitation peut ainsi être contrôlé par la durée et la température du revenu (voir 
I.3.2). La précipitation, donc le retour à l’état d’équilibre thermodynamique, est limitée par la 
diffusion du cuivre dans la matrice et donc par la vitesse de croissance des particules, qui est 
elle-même dépendante de la température. H. Mirzadeh et A. Najafizadeh [17] ont modélisé les 
cinétiques de précipitation et de croissance des particules riches en cuivre, et ont montré que 
la vitesse de précipitation évolue exponentiellement avec la température. 
 
 
Figure I-2 : Diagramme de phase binaire Fe-Cu a) [18], diagramme simplifié b) [19]. 
La Figure I-3 représente les différentes accommodations de réseau possibles entre les 
particules riches en cuivre et la matrice martensitique, avec une interface particule / matrice 
qui peut être cohérente puis semi-cohérente jusqu’à devenir incohérente une fois la taille 
critique de la particule dépassée. Effectivement, le degré de cohérence d’une interface, c’est-
à-dire la continuité ou pas du réseau cristallin à l’interface particule / matrice est fortement lié 
à la taille de ces précipités. Il a été constaté que l’accommodation du réseau pour des 
particules riches en cuivre, avec des interfaces passant de cohérentes à incohérentes, se fait 
aussi selon les relations de Kurdjumov et Sachs [14,20]. 
 
a) b)
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Figure I-3 : Représentations schématiques en 2D de la nature des particules secondaires et de leur 
cohérence cristalline avec la matrice [21].  
Plusieurs études ont été consacrées à l’évolution des propriétés morphologiques et 
structurales de ces particules nanométriques en fonction de la température et du temps de 
revenu en utilisant un microscope électronique en transmission (MET) [14,17,20,22–26]. Il a 
été montré que ces précipités passent d’une structure cristalline CC cohérente avec la matrice 
à des structures semi-cohérentes 9R et 3R fortement maclées lorsqu’ils atteignent une taille 
de 4 nm ; ils finissent par avoir une interface incohérente avec la matrice lorsque leur taille 
devient voisine de quelques dizaines de nanomètre, taille pour laquelle ils présentent une 
structure CFC (a = 3,63 Å). La croissance des particules de cuivre génère la formation de 
macles d’accommodation du réseau autour d’elles qui constituent un frein au déplacement des 
dislocations en lien avec le mécanisme de contournement proposé par Orowan. Le pic de 
dureté de l’acier 17-4PH est atteint avec une mise en solution suivie d’un traitement dit H900 
qui correspond à un revenu à 480 °C pendant 1 h suivi d’une trempe [14]. La   
Figure I-4 montre que, dans l’état métallurgique revenu H900, les précipités dits « riches en 
cuivre » se trouvent dans une structure cristalline fortement maclée 9R (franges) semi-
cohérente avec la matrice. Des travaux récents montrent que la précipitation du cuivre au 
niveau des dislocations présentes dans les lattes de martensite est couplée à la ségrégation 
légère d’autres éléments tels que le chrome et le niobium [27,28]. 
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Figure I-4 : Image MET en champ clair d'un précipité riche en cuivre dans un acier 17-4PH mis en 
solution à 1040 °C pendant 3 min puis revenu à 480 °C pendant 1 h (a) avec les figures de diffraction 
électronique du précipité riche en cuivre (b) et de la matrice martensitique (c) [14]. 
  Ainsi, les traitements thermiques sont réalisés sur des aciers à durcissement structural 
issus de fonderie ou corroyés de manière à optimiser leurs propriétés mécaniques par 
germination et croissance des particules de cuivre en fonction de l’application visée. Cette 
optimisation des propriétés mécaniques est obtenue à l’issue de trois étapes successives : 
 Une mise en solution (austénitisation) à haute température, qui dissout les éléments 
d’alliage dans l’austénite γ, et permet notamment de solubiliser entièrement le cuivre 
et d’homogénéiser la composition chimique dans les grains. 
 Une trempe qui diminue la température rapidement jusqu’à la formation de la 
martensitique α’ saturée en éléments d’alliage en solution solide (température 
ambiante). 
 Un revenu qui durcit l’acier par précipitation d’une phase secondaire nanométrique 
riche en cuivre afin d’obtenir les propriétés mécaniques désirées [14,22,28]. 
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Figure I-5 : Evolution de la dureté Vickers sous 30 g en fonction de la température et de la durée du 
revenu pour un acier 17-4PH [14]. 
L’évolution de la dureté Vickers d’un alliage 17-4PH en fonction du temps pour trois 
revenus à 480 °C (H900), 565 °C (H1025) et 620 °C (H1150) est présentée sur la Figure I-5. 
Comme discuté précédemment, la dureté de la martensite de l’acier 17-4PH provient 
principalement des précipités de cuivre, essentiellement de leur morphologie et de leur 
structure cristalline. Elle est donc très dépendante de la température et de la durée de maintien 
à cette température lors du revenu. H.R. Habibi Bajguirani [20] a montré que le pic de dureté 
d’un acier 15-5PH est atteint quand les particules passent d’une structure cohérente à semi 
cohérente, au-delà d’un diamètre de 6 nm. Ce pic de dureté est atteint plus rapidement pour 
les revenus à températures plus élevées : après 1 h à 480 °C, et seulement 30 min à 620 °C. 
Une fois ce pic dépassé, les précipités riches en cuivre dépassent la taille critique et leur 
interface avec la matrice devient progressivement incohérente, ce qui s’accompagne d’une 
diminution de la dureté. Cependant, la forte diminution de dureté observée pour l’acier 17-4PH 
entre les revenus à 565 °C et 620 °C laisse supposer que d’autres phénomènes se 
déclenchent à des températures plus élevées. En effet, les mêmes auteurs ont montré que 
d’autres modifications microstructurales ont lieu lors des traitements thermiques, comme la 
réversion d’une partie de la martensite en austénite, la modification de la taille des anciens 
grains austénitiques et la germination et croissance des carbures de niobium [28–31]. 
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I.3.2. Autres évolutions microstructurales liées aux traitements thermiques 
La mise en solution et le revenu sont essentiellement destinés à durcir l’acier par 
précipitation des particules riches en cuivre mais provoquent néanmoins d’autres modifications 
microstructurales.  
Les carbures de niobium (NbC) sont des précipités présents dans les aciers 17-4PH et 
15-5PH (Figure I-6). Ces précipités ont des tailles entre 200 nm et quelques micromètres et 
possèdent une structure cristallographique CFC de type M23C6 avec un paramètre de maille a 
= 4,44 Å. La présence des précipités de NbC dans l’alliage est intentionnelle : la grande affinité 
du Nb pour le carbone permet d’éviter la déplétion en chrome autour des précipités et des 
joints de grains lors de la formation des carbures de chrome. Cependant l’ajout de niobium 
n’est pas suffisant pour piéger tout le carbone ; dans les aciers 15-5PH ayant subi un 
vieillissement thermique prolongé, des auteurs ont constaté la présence de carbures de 
chrome de type M7C3, de structure hexagonale et de paramètres de maille a = 14,5 Å et c = 
4,3 Å, ou M23C6 de structure similaire aux précipités de NbC [20,31]. Ces carbures sont formés 
à haute température lors de l’élaboration de l’acier principalement et peuvent évoluer lors de 
la mise en solution en lien avec la diffusion et la ségrégation des éléments d’alliage [32]. 
L’étude de Yeli et al. montre que, lors de la formation des précipités de NbC, l’azote peut se 
substituer au carbone pour conduire à la formation de Nb(C,N), ceci étant dû à la faible 
concentration en carbone dans l’acier. Quoi qu’il en soit, les précipités seront désignés par 
l’acronyme « NbC » dans le reste du manuscrit par abus de langage. La formation et l’évolution 
des NbC lors du traitement thermique ont été assez peu étudiées, bien que l’influence de ces 
précipités sur le comportement en corrosion des aciers inoxydables commence à être 
envisagée [33,34]. 
  
Figure I-6 : Image MET en champ clair d’un carbure de niobium dans un acier 17-4PH et 
diffractogramme obtenu par DRX de cet acier [31]. 
Par ailleurs, malgré des valeurs de MS supérieures à la température ambiante, les 
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dite « résiduelle » secondaire en fin de traitement thermique malgré la trempe. Les 
diffractogrammes de la Figure I-7 obtenus par diffraction des rayons X (DRX) pour un acier 
15-5PH mettent en évidence la présence de deux phases, la phase majoritaire martensitique 
α’ et une phase mineure austénitique γ. Les pics de diffraction les plus intenses correspondent 
à la martensite α’ (ou α) qui présente une structure CC avec un paramètre de maille a = 
2,878 Å et les pics les moins intenses à la phase mineure austénitique γ. Malgré la trempe, L. 
Couturier et al. [27,31] ont montré dans leurs travaux qu’une faible part d’austénite résiduelle 
ne s’est pas transformée, et qu’un revenu à 505 °C pendant 5 h provoque l’apparition d’une 
autre forme d’austénite générée par la « réversion » de la martensite. 
  
Figure I-7 : Diffractogrammes d’un acier 15-5PH après mise en solution et après mise en solution suivi 
d’un revenu de précipitation [31]. Les pics de diffraction attribués à la martensite (α) et à l’austénite (γ) 
sont indiqués sur le graphique. 
Bien que cristallographiquement identiques, ces deux austénites sont chimiquement 
différentes : l’austénite résiduelle est une austénite métastable, de composition chimique 
équivalente à la matrice martensitique, et pouvant être nuisible pour les propriétés de l’acier 
ce qui la rend de manière générale indésirable. Cette austénite n’est présente qu’en très faible 
quantité dans les aciers 17-4PH et 15-5PH. A l’inverse, l’austénite de réversion est recherchée 
dans les aciers 17-4PH et 15-5PH pour les propriétés mécaniques qu’elle confère à l’acier 
comme l’augmentation de la ductilité (allongement à rupture en traction), de la résilience et de 
la ténacité. Cette austénite se forme lors du revenu par la ségrégation des éléments chimiques 
« gammagènes » comme le nickel, le manganèse ou le carbone qui abaissent localement la 
température de réversion de la martensite en austénite (en dessous de Ac1) [27,29]. 
L’austénite de réversion est donc enrichie en ces éléments, particulièrement le nickel (Figure 
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I-8), qui a été détecté à des concentrations de 10 % at [35] à 15 % at [27,31] pour un acier 
15-5PH (au lieu des 4 % at de la composition nominale). 
 
Figure I-8 : Image MET en champ clair montrant de l’austénite de réversion dans un acier 15-5PH 
associée à une analyse par spectroscopie de dispersion en énergie des rayons X (Energy Dispersive 
Spectroscopy - EDS) [35]. 
Il faut noter toutefois que la valeur Ac1 correspondant à la température de 
transformation de la martensite en austénite a été mesurée par dilatométrie autour de 725 °C 
mais qu’elle dépend des vitesses de montée en température utilisées [14,30]. Plus 
précisément, R. Kapoor et I.S Batra [30] ont montré une variation de Ac1 en fonction de la 
vitesse de montée en température, avec des valeurs de Ac1 allant de 650 °C pour une vitesse 
de montée en température de 2 °C/min, jusqu’à 820 °C pour une vitesse de 12 000 °C/min qui 
ne permet théoriquement pas la formation d’austénite de réversion lors du revenu. Néanmoins, 
la ségrégation des éléments chimiques aux anciens joints de grains austénitiques et aux joints 
de lattes de martensite peut provoquer l’apparition d’austénite de réversion à plus basse 
température (vers 500 °C) et en proportion importante pour les revenus de longues durées 
(4 h). La germination d’îlots d’austénite très localisés (Figure I-8) est liée à la ségrégation de 
certains éléments d’alliage par diffusion lors du revenu sur les sites d’énergie d’interface plus 
faible, comme les anciens joints de grains austénitiques et les joints de paquets de lattes. Ces 
processus de ségrégation permettant l’abaissement local de Ac1 [31,36]. La formation 
d’austénite est permise selon certaines relations d’orientation avec la martensite du type 
Kurdjumov-Sachs et Nishiyama-Wassermann [10,12,37]. 
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Figure I-9 : Représentation schématique de la microstructure des aciers 17-4PH et du 15-5PH après 
traitement thermique [35]. 
Ainsi la microstructure finale obtenue après mise en solution, trempe et revenu peut être 
résumée comme suit (Figure I-9) : 
 Des lattes de martensite orientées en paquets de lattes eux même arrangés en blocs 
à l’intérieur d’anciens grains austénitiques. 
 Des précipités nanométriques riches en cuivre répartis de manière homogène dans les 
lattes de martensite. 
 Des précipités de NbC micrométriques dispersés dans les lattes de martensite mais 
qui peuvent également se retrouver au niveau des interfaces, c’est-à-dire les anciens 
joints de grains et joints de lattes (non représenté sur la Figure I-9). 
 Des îlots d’austénite de réversion nanométriques se formant préférentiellement aux 
joints de grains et de paquets de lattes. 
Bien que non décrites ici, des phases secondaires indésirables peuvent aussi se former 
dans ces types d’aciers. La formation de ces phases est souvent la conséquence d’un mauvais 
contrôle de la qualité chimique de l’acier lors de l’élaboration, comme la présence de soufre 
ségrégé sous la forme d’inclusions de MnS nuisibles pour le comportement en corrosion, ou 
la présence de phase de ferrite δ stable à haute température. D’autres phases d’équilibre 
peuvent apparaitre en cas de vieillissement thermique de l’acier sur plusieurs centaines 
d’heures, en lien par exemple avec la démixtion fer-chrome [16,25,26,31]. Cette 
décomposition en deux phases de compositions chimiques différentes est due à la présence 
d’une lacune de miscibilité sur le diagramme binaire fer-chrome dont le solvus englobe le 
domaine de composition des aciers 17-4PH et 15-5PH. 
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I.3.3. Evolution des propriétés mécaniques avec le traitement thermique 
Nous avons vu que l’évolution de la microstructure de l’acier 17-4PH avec le traitement 
thermique et particulièrement le revenu permet d’obtenir les propriétés mécaniques désirées. 
La Figure I-10 présente les courbes de traction d’un acier 17-4PH en fonction du traitement de 
revenu appliqué après la mise en solution : sans revenu (trempé), avec un revenu de 4 h à 
450 °C et un revenu de 4 h à 600 °C [19]. L’acier 17-4PH dans son état brut de trempe 
présente des propriétés mécaniques faibles car il ne présente aucun précipité durcissant. La 
résistance mécanique maximale (en traction), qui correspond au pic de dureté provenant des 
précipités riches en cuivre, est atteinte pour le revenu à 450 °C avec un allongement à rupture 
similaire à celui de l’état trempé. Malgré sa haute limite d’élasticité et sa grande résistance à 
la traction, cet état métallurgique correspond à une microstructure quasiment vierge en 
austénite de réversion et possède donc une ductilité et une résilience limitée. Le dernier état 
métallurgique, qui correspond au revenu à 600 °C, possède une limite d’élasticité et une 
résistance à la traction équivalentes à l’état trempé ce qui indique que les précipités riches en 
cuivre ont dépassé leur taille critique. Cependant, l’évolution des précipités riches en cuivre 
par diffusion des éléments d‘alliage s’accompagne de la réversion d’une partie de la martensite 
en austénite ce qui confère à l’acier un allongement à rupture important et une grande 
résilience [29,31]. 
 
Figure I-10 : Courbes de traction à vitesse de déformation constante (4 x 10-4 s-1) d’un acier 17-4PH 
ayant subi différents traitements thermiques [19]. 
On comprend ainsi que l’acier 17-4PH, avec sa microstructure complexe qui peut conduire 
à des propriétés mécaniques assez différentes, tout en maintenant une bonne résistance à la 
corrosion, est un alliage polyvalent pouvant convenir à de nombreuses applications. C’est 
donc un candidat très intéressant pour un nouveau procédé comme la fabrication additive. 
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Toutefois, on peut supposer que, pour un même traitement thermique, la microstructure et les 
propriétés finales des éprouvettes issues du procédé de fusion laser sur lit de poudre puissent 
être différentes de celles de l’acier 17-4PH conventionnel. En effet, les vitesses de 
solidification associées aux procédés de fabrication additive et les contraintes résiduelles 
d’origine thermique générées dans les pièces fabriquées avec ces procédés laissent à penser 
que cette hypothèse doit être considérée avec attention. 
 
II)  Apport de la fusion laser sur lit de poudre – impact sur la microstructure 
et les propriétés mécaniques 
II.1. Contexte de la fabrication additive 
La fabrication additive a commencé à se développer à la fin des années 1980 avec 
l’impression 3D de polymères. En 1984, deux brevets, l’un en France et l’autre aux Etats-Unis, 
sont déposés sur la technique de « fabrication additive » et de « stéréolithographie », utilisée 
en premier lieu pour le prototypage rapide. Très rapidement, l’impression 3D s’est étendue 
aux matériaux métalliques mais l’existence de freins technologiques, comme le système 
optique du laser pas assez puissant, a ralenti leur développement. A partir des années 2000, 
l’amélioration des systèmes optiques, d’élaboration des poudres métalliques et des 
programmes de conception 3D ont permis de produire des pièces métalliques de qualité 
acceptable pouvant égaler celles issues de la métallurgie conventionnelle [38]. Tout d’abord 
développée en vue de créer des prototypes et des maquettes de structures complexes, elle 
devient aujourd’hui une option sérieuse pour la réalisation de pièces d’alliage métallique. Les 
premiers procédés de fabrication additive métallique développés ont ainsi été les procédés 
dits de fusion laser sur lit de poudre dénommé communément Selective Laser Melting (SLM), 
Laser Power Bed Fusion (L-PBF), Direct Metal Laser Sintering (DMLS) ou encore Laser Beam 
Melting (LBM). L’unique acronyme LBM sera employé par la suite pour décrire le procédé de 
fusion laser sur lit de poudre. En parallèle, d’autres techniques ont été développées comme le 
frittage laser, la fusion par faisceau d’électrons (EBM pour Electron Beam Melting), la 
projection de poudre sous flux d’énergie (DED pour Directed Energy Deposition), ou plus 
récemment des techniques d’impression 3D par projection de liant (MBJ pour Metal Binder 
Jetting). De nos jours, le procédé LBM a été adapté pour de nombreux matériaux et pour 
diverses applications : les aciers inoxydables comme le 316L ou le 17-4PH dans le but de 
réaliser des pièces de précision, les alliages de titane comme le Ti-6Al-4V pour la réalisation 
de prothèses ou de pièces de moteur pour l’aéronautique, les alliages de nickel et d’aluminium 
pour diverses applications en aéronautique.  
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Figure I-11 : Parts de marché de la fabrication additive en 2014 et les prévisions sur 5 ans [Wohlers] 
  Aujourd’hui, la fabrication additive apparaît donc comme une technologie à fort 
potentiel, accompagnée d’un développement économique important dans de nombreux 
secteurs. Le Wohlers Report de 2014, qui recense l’ensemble des avancées en matière de 
fabrication additive, prévoyait déjà un accroissement important de cette technologie avec une 
augmentation de 25 % du marché global jusqu’en 2020 (Figure I-11). La demande de secteurs 
de plus en plus variés, de l’aéronautique aux marchés de niche comme la joaillerie en passant 
par la santé, pousse le développement des procédés adaptables pour tous types de 
matériaux : polymères, céramiques et métalliques. L’avènement industriel de ces 
technologies, en particulier le procédé LBM, pose la question de la qualité et de la robustesse 
des pièces ainsi fabriquées. En effet, la capacité des pièces LBM à égaler, voire concurrencer, 
les pièces issues de la métallurgie conventionnelle en termes de propriétés et de fiabilité, n’est 
pour l’instant pas établie et de nombreux travaux de développement et d’optimisation ont lieu 
sur les matériaux issus de ce procédé.  
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II.2. Principe du procédé de fusion laser sur lit de poudre (LBM) 
 
Figure I-12 : Représentation schématique d'une imprimante LBM (EOS). 
Les machines LBM modernes sont composées d’un système optique équipé d’un laser 
de forte puissance couplé à une fibre optique, d’un plateau de fabrication constitué d’un alliage 
proche du matériau à imprimer, d’un réservoir contenant la poudre à fusionner et d’un racleur 
permettant d’amener la poudre métallique du réservoir au plateau de fabrication. La machine 
permet d’imprimer des pièces en 3D couche par couche à partir d’un fichier CAO (conception 
assistée par ordinateur) qui comprend la position des éprouvettes sur le plateau, leur 
géométrie, leur dimension et les paramètres machines à appliquer. Une fois le fichier CAO 
implémenté dans la machine, l’impression démarre depuis le plateau de fabrication (la 
plateforme de construction) jusqu’à la dernière couche fondue (Figure I-12). A chaque étape, 
le racleur dépose une couche de poudre métallique d’épaisseur contrôlée depuis le réservoir 
vers le plateau de fabrication. Cette couche est ensuite fondue localement par le laser selon 
une stratégie de balayage choisie par le constructeur de la machine. A chaque passage du 
laser, plusieurs couches successives sont fondues par le laser, puis solidifiées très rapidement 
formant des bains de fusion en demi-sphère caractéristiques du procédé LBM (Figure I-13). 
Une fois la couche terminée, le plateau descend (axe en Z), le racleur amène une nouvelle 
couche de poudre par-dessus la couche tout juste fusionnée puis le laser balaye cette nouvelle 
couche. Les vitesses de refroidissement estimées pour le procédé LBM se situent entre 104 et 
106 K/s à comparer à la vitesse de 100 K/s atteinte au maximum en fonderie [38]. Afin 
d’atténuer la rugosité des éprouvettes connue pour être importante en LBM, des paramètres 
laser particuliers sont utilisés pour la fermeture des couches, c’est-à-dire pour construire les 
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bords de la pièce finale : on parle ici de stratégie de « contouring ». Le contouring permet 
d’améliorer l’état de surface des pièces en appliquant un ou plusieurs tours de laser en plus 
sur chaque bord de couche à puissance réduite. Ainsi plusieurs variantes de contouring sont 
appliquées suivant l’angle de la pièce par rapport au plateau de fabrication, ce qui permet de 
limiter les effets de goutte provoqués lors de la fusion de la poudre en bord. 
 
Figure I-13 : Vue schématique des bains de fusion générés par le laser en LBM [39] 
Ainsi, l’acier 17-4PH fabriqué par LBM possède une microstructure particulière héritée de 
la stratégie d’impression qui conduit à une texture morphologique selon la direction de 
fabrication perpendiculaire au plateau de fabrication (appelée Z par convention). L’histoire 
thermique subie par la pièce lors de la fabrication conduit effectivement à une microstructure 
inédite et spécifique composée de dendrites de solidification à l’intérieur de bains de fusion 
générés par le laser. Cette microstructure singulière caractérisée également par la présence 
de défauts caractéristiques du procédé LBM est très complexe et se distingue de celles 
obtenues par des procédés plus conventionnels. Bien que l’ensemble des paramètres de la 
machine soient contrôlables, les caractéristiques microstructurales de la pièce, et les 
propriétés qui en découlent, à l’issue de la fabrication sont difficiles à appréhender pour 
plusieurs raisons : 
 La complexité du procédé et les conditions thermiques particulières rendent la 
microstructure et les propriétés de la pièce difficilement prévisibles.  
 Le développement des paramètres propres au modèle de la machine, qui différent pour 
chaque type d’alliage, appartient au concepteur de la machine, ce qui ne permet pas 
au fabriquant d’adapter et de contrôler entièrement la fabrication. 
 La présence de défauts de fabrication spécifiques aux pièces issues des procédés de 
fabrication additive et notamment, dans notre cas, du procédé LBM (porosité, rugosité, 
contraintes résiduelles), ajoute une composante supplémentaire à des microstructures 
déjà hétérogènes quand il s’agit d’alliages industriels. 
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Il est donc essentiel de comprendre l’influence des divers paramètres de fabrication pour 
pouvoir tenter de prédire et de comprendre les propriétés finales des pièces LBM.  
 
II.3. Influence de la nature de la poudre métallique et des paramètres de fabrication 
sur la microstructure des pièces à l’état brut de fabrication 
L’un des intérêts du procédé LBM par comparaison avec d’autres procédés de fabrication 
additive est de pouvoir imprimer des matériaux métalliques usuels déjà utilisés en métallurgie 
conventionnelle. Cependant, les propriétés des pièces se trouvent affectées par les cycles de 
fusion / solidification successifs qui dépendent majoritairement des paramètres de fabrication 
choisis. L’influence du procédé LBM et des paramètres de fabrication utilisés sur la 
microstructure des pièces a été étudiée pour divers matériaux métalliques [38–41]. De 
nombreux paramètres peuvent ainsi influencer les propriétés des pièces en LBM : la nature et 
l’état de la poudre métallique, le type de gaz protecteur dans la chambre de fabrication, la 
densité d’énergie déposée par le laser liée aux paramètres de balayage, etc. Le contrôle de 
ces paramètres et la compréhension de leur influence sur l’état final de la pièce à imprimer 
apparaissent comme l’un des principaux outils pour garantir la qualité de la pièce. Cependant, 
nous ne détaillerons pas ci-dessous l’influence de tous les paramètres du procédé sur la 
microstructure des pièces, et nous ne discuterons que de quelques aspects de ce problème 
complexe.  
De manière générale, la poudre métallique utilisée en LBM provient de techniques 
d’élaboration issues de la métallurgie des poudres et appelées pulvérisation ou atomisation. 
L’atomisation, généralement effectuée sous gaz dans le cas d’acier inoxydable, consiste en la 
transformation d’une phase liquide en un aérosol contenant de fines gouttelettes de métaux 
liquides (Figure I-14). La pulvérisation en fines gouttelettes est effectuée par la buse de 
l’atomiseur qui peut être pneumatique ou hydraulique [42]. Le flux de gaz est projeté à haute 
vitesse et cisaille le liquide pour former les gouttelettes. La forme, l’angle et le type de jet 
contrôlent la forme et la distribution de taille des particules de poudre d’un diamètre moyen 
autour de quelques dizaines de micromètres. 
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Figure I-14 : Représentation schématique de la technique d'atomisation de poudre [42]. 
Concernant l’acier 17-4PH, les microstructures issues de la métallurgie conventionnelle 
sont essentiellement martensitiques à l’issu de la trempe après la mise en solution et 
contiennent une très faible quantité d’austénite résiduelle (souvent moins de 1 %). Dans le 
procédé LBM, les poudres utilisées sont atomisées principalement avec deux types de gaz 
neutres, l’argon et l’azote. La fabrication des pièces, à partir de ces poudres, se fait également 
en atmosphère neutre, sous argon ou azote essentiellement. L. Murr [43] et son équipe ont 
été parmi les premiers à étudier l’influence de l’état de la poudre métallique, en lien avec la 
nature du gaz d’atomisation, et l’effet du gaz protecteur utilisé lors de la fabrication des pièces 
sur la microstructure finale de celles-ci. Ces auteurs ont ainsi montré que les éprouvettes 
fabriquées sous argon à partir de poudre atomisée sous argon ou azote sont principalement 
martensitiques, tandis que celles fabriquées sous azote à partir de poudre atomisée sous 
azote sont composées essentiellement de phase austénitique, à l’état brut de fabrication 
(Tableau I-2). La Figure I-15 illustre ce résultat ; elle montre les diffractogrammes obtenus par 
DRX des phases présentes dans les poudres atomisées sous argon ou azote, et dans les 
éprouvettes brutes de fabrication fabriquées sous argon à partir de poudre atomisée sous 
argon ou fabriquées sous azote à partir d’une poudre atomisée sous azote. Il est intéressant 
de constater que la microstructure colonnaire dans le sens de fabrication due aux bains de 
fusion successifs est présente quel que soit le gaz de fabrication utilisé, mais semble plus 
marquée pour la pièce LBM fabriquée à partir d’une poudre atomisée sous argon. 
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Figure I-15 : Diffractogrammes obtenus sur des poudres d’acier 17-4PH atomisées sous argon (a) ou 
sous azote (b) et des aciers LBM brut de fabrication (Bdf) imprimés sous argon à partir de poudre 
atomisée sous argon (e) et imprimés sous azote à partir d’une poudre atomisée sous azote (f). Les 
diffractogrammes pour les aciers sont accompagnés de reconstructions 3D de la microstructure des 
pièces révélée par attaque chimique (c et d, respectivement).  
La stabilisation de l’austénite résiduelle pour certaines éprouvettes est expliquée par l’effet 
de l’azote sur les températures de transformation martensitique (Ms et Mf). En effet, l’azote 
introduit dans les poudres lors de l’atomisation ou lors de la fusion est connu pour stabiliser 
l’austénite à basse température en abaissant la valeur de Ms comme expliqué en I.3.1 [14,44–
Bdf Ar-Ar c) 
Bdf N2-N2 f) Bdf Ar-Ar e) 
d) Bdf N2-N2
a) Poudre - Ar b) Poudre – N2
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46]. S.D. Meredith et son équipe ont calculé et prédit une diminution de MS de plus 100 °C 
quand la concentration en azote atteint 0,3 % en masse dans l’acier amenant une stabilisation 
importante d’austénite résiduelle à température ambiante [44]. On peut supposer que cet effet 
peut être contrôlé en veillant à ce que la quantité d’azote présente dans les poudres avant la 
fabrication reste à des valeurs faibles. Néanmoins, dans la réalité, la quantité d’austénite 
résiduelle mesurée dans les pièces issues du procédé LBM, à l’état brut de fabrication, est 
très variable, d’une fabrication à l’autre. 
 
Tableau I-2 : Principales phases générées sur des aciers 17-4PH en fonction de la poudre et du gaz 
protecteur utilisés en LBM [43]. 
Compte-tenu de la vitesse très importante des cycles thermiques dans le procédé LBM, 
certains auteurs suggèrent aussi que la microstructure brute de fabrication est en fait 
composée d’un mélange de ferrite δ et d’austénite résiduelle [47–49]. La ferrite métastable 
serait figée à température ambiante par la vitesse de refroidissement très rapide qui 
permettrait le « by-pass » de l’austénite, et par là même annulerait la transformation 
martensitique. Des analyses EBSD de l’acier brut de fabrication ont permis à S. Vunnam et 
son équipe de distinguer la martensite, qui suit les relations d’orientation de Kurdjumov-Sachs, 
de la ferrite δ, qui suit la distribution de Mackensie [49]. Toutefois, il est difficile de conclure 
étant donné la forme très métastable de cette ferrite, la complexité de la microstructure LBM 
et la grande difficulté pour distinguer ferrite et martensite de par leur structure 
cristallographique identique pour les aciers bas carbone (structure CC de même paramètre de 
maille a). Ainsi, dans certains cas, selon la composition chimique des poudres initiales et selon 
les paramètres de fabrication de l’acier, on pourrait observer la stabilisation de ferrite δ et donc 
obtenir un matériau qui possède une microstructure unique et triphasée : martensitique, 
austénitique et ferritique. 
 
II.4. Propriétés mécaniques de l’acier LBM brut de fabrication 
 Comme indiqué précédemment, la microstructure de l’acier 17-4PH LBM brut de 
fabrication est caractérisée par une texture morphologique, avec des grains colonnaires le 
long de la direction de construction, en lien avec le balayage du laser (Figure I-13). Il en résulte 
des propriétés mécaniques complexes, et notamment des réponses du matériau à la traction 
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très différentes suivant l’axe de sollicitation de la pièce [50–52]. A cela s’ajoutent d’autres 
problématiques liées à la stratégie de balayage du laser appliquée pour fusionner chaque 
couche de poudre. A. Kudzal et son équipe [50] ont en effet montré que, selon la stratégie, 
différentes microstructures sont obtenues avec des pores de natures et de tailles différentes 
(pores de gaz, manque de fusion) et une fraction d’austénite résiduelle plus ou moins 
importante. Cela se traduit par des propriétés mécaniques très différentes d’une pièce à l’autre 
(Figure I-16). Selon les auteurs, l’abattement des propriétés en traction observé sur 
l’allongement à rupture est principalement lié à la présence de certains pores de taille 
importante qui serviraient de sites d’amorçage de fissures. 
 
Figure I-16 : Effet de la stratégie de balayage du laser sur la réponse en traction d’acier 17-4PH LBM 
[50]. 
Rashid et son équipe [53] confirment la relation qu’il existe entre la stratégie de balayage 
du laser et les propriétés de la pièce d’acier 17-4PH obtenue par LBM. Les résultats obtenus 
par ces auteurs montrent notamment que, pour une stratégie qui consiste à doubler le nombre 
de passage du laser sur chaque couche, le risque de formation de défauts de manque de 
matière est réduit. La porosité est donc diminuée et la dureté augmente légèrement. Par 
ailleurs, les phases (austénitique et martensitique) se trouvent réparties de manière plus 
homogène, ce qui a pour conséquence une plus grande homogénéité de la microstructure et 
des propriétés mécaniques sur l’ensemble de la pièce. Il ressort de ces études que le ratio 
austénite résiduelle / martensite et la quantité de pores semblent être les deux paramètres 
métallurgiques dépendants de la stratégie de fabrication de la pièce qui impactent le plus 
significativement les propriétés mécaniques des éprouvettes d’acier 17-4PH LBM à l’état brut 
de fabrication. 
Toutes ces observations nous permettent de prendre la mesure de l’influence de la 
stratégie de balayage du laser et des paramètres de fabrication sur la microstructure et les 
propriétés des pièces en acier 17-4PH à l’état brut de fabrication. Néanmoins, les pièces 
issues du procédé LBM sont rarement utilisées dans cet état, et il semble donc primordial de 
considérer l’impact des traitements thermiques post-fabrication sur ces microstructures et sur 
Elongation (%)
Hexagon 15,8  3.5
Concentric 4,2  2.4
90-BF-F 4,8  1.1
90-BF-T 17,6  2.6
0-BF-F 5,3  2.7
0-BF-T 3,3  0.6
Chapitre I : Etat de l’art – microstructure, comportement en corrosion et passivité de l’acier martensitique inoxydable 17-4PH 
issu de la fusion laser sur lit de poudre 
- 28 - 
les propriétés associées, par comparaison avec ce qui est observé pour les pièces issues de 
la métallurgie conventionnelle. 
 
II.5. Propriétés mécaniques de l’acier après traitement thermique 
Comme pour l’acier 17-4PH conventionnel, un traitement thermique composé d’une étape 
de mise en solution et d’un revenu durcissant est appliqué aux aciers LBM. Cependant, 
l’histoire thermomécanique des pièces LBM brutes de fabrication est suffisamment différente 
de celle vécue par les produits de la métallurgie conventionnelle pour qu’un même traitement 
thermique conduise à des microstructures et des propriétés différentes pour les aciers 17-4PH 
conventionnel et LBM. Plusieurs études montrent que l’application du traitement thermique 
classiquement utilisé en métallurgie conventionnelle pour l’acier 17-4PH – mise en solution 
suivie d’un revenu H900 – permet de réduire fortement la texture morphologique de l’acier 
LBM brut de fabrication grâce à un phénomène de recristallisation pendant la phase 
d’austénitisation et d’homogénéiser les éléments chimiques ce qui favorise ainsi une 
précipitation homogène lors du revenu [44,45,52].  
 
Figure I-17 : Courbes de traction pour un acier 17-4PH LBM pour des échantillons mis en solution puis 
revenus (a) et des échantillons revenus sans mise en solution préalable (b) (CA = mise en solution) 
[52] 
T. Lebrun et son équipe [52] ont montré que les propriétés mécaniques en traction pour 
des échantillons LBM mis en solution puis revenus (Figure I-17 a) concordent avec celles 
obtenues pour des aciers 17-4PH conventionnels, et évoluent de manière similaire pour les 
différentes conditions de revenu : l’allongement à rupture est plus faible pour le revenu H900 
par rapport aux revenus H1025 et H1150, tandis que la limite d’élasticité et la résistance 
mécanique sont plus grandes. Cependant, dans tous les cas, un abattement de l’allongement 
à rupture peut être remarqué pour l’acier LBM par comparaison avec l’acier 17-4PH issu de la 
métallurgie conventionnelle (Figure I-10) : pour le traitement de mise en solution suivi d’un 
revenu H900, l’allongement atteint 8 % pour l’acier conventionnel quand il n’est plus que de 
a) b) 
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4 % pour l’acier 17-4PH LBM. Les auteurs expliquent cette perte de ductilité par l’amorçage 
de fissures depuis les pores, défauts caractéristiques du procédé LBM qui concentrent 
localement les contraintes lors du chargement. Dans le cas où la mise en solution n’est pas 
réalisée avant le revenu (Figure I-17 b), la réponse mécanique selon les conditions de revenu 
n’est plus triviale avec un allongement à rupture plus important pour le revenu H900 (par 
comparaison avec le revenu H1025 et H1150) qui est accompagné d’un durcissement lors de 
la striction. La complexité de la réponse mécanique peut être associée à l’hétérogénéité de la 
microstructure associée à la présence d’une grande quantité d’austénite résiduelle due au 
procédé LBM. Ainsi, l’augmentation de la durée du revenu, de 1h pour le H900 à 4h pour les 
H1025 et H1150, permet la diffusion des éléments chimiques et la transformation progressive 
de l’austénite résiduelle en martensite. A. Yadollahi et al. [54,55] ont confirmé l’importance du 
traitement thermique de précipitation post-fabrication dans la tenue mécanique à la fatigue et 
le rôle néfaste des pores comme site d’amorçage de fissures ce qui a aussi été confirmé par 
d’autres auteurs [56]. Le durcissement structural n’a pas lieu durant la fabrication LBM car les 
vitesses de chauffage et de refroidissement sont trop rapides pour permettre la germination 
de précipités riches en cuivre. Par ailleurs, les auteurs ont montré l’importance du sens de 
fabrication de l’éprouvette par rapport à la réponse mécanique du matériau : les effets de 
texture morphologique générée par la fabrication ne sont pas effacés par la mise en solution 
et conduisent à une réponse mécanique en traction dépendante du sens de sollicitation.  
Ainsi, le comportement mécanique atypique de l’acier 17-4PH LBM est fortement 
dépendant de sa microstructure héritée du procédé de fabrication et de la stratégie de 
balayage laser utilisée. Un traitement thermique adéquat – mise en solution suivi d’un revenu 
– permet de conduire à des propriétés mécaniques équivalentes à celles de l’alliage 
conventionnel. Toutefois, bien que la mise en solution réduise les effets de texture, l’histoire 
thermique due au balayage laser n’est pas totalement effacée, ce qui conduit à une complexité 
de la réponse mécanique. Cette complexité est d’autant plus forte qu’elle dépend aussi des 
défauts induits par le procédé LBM comme les pores. 
 
II.6. Défauts de fabrication  
Nous avons vu précédemment que les propriétés mécaniques de l’acier 17-4PH LBM sont 
liées à son histoire thermique et à sa microstructure, mais aussi aux défauts, principalement 
les pores qui fragilisent le matériau. La densité, inversement proportionnelle à la quantité de 
pores dans l’acier, a été reliée aux paramètres du laser lors de son balayage. Une formule 
prenant en compte ces paramètres a été développée et permet, en première approche, de 
calculer la densité d’énergie E déposée (en J.mm-3) [57] : 
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avec P la puissance nominale déposée par le laser (W), v la vitesse de balayage du laser 
(mm/s), h le hatch spacing ou espacement vecteur entre deux aller-retour (mm) et e l’épaisseur 
du lit de poudre donc de la couche fusionnée (mm). Gu et al. [58] ont étudié l’effet de la densité 
d’énergie déposée sur la formation de pores pour un acier 17-4PH LBM. Leur étude montre 
que le matériau pourra être imprimé correctement dans une certaine gamme de densité 
d’énergie, gamme hors de laquelle la fabrication d’un matériau sain n’est pas possible. 
Néanmoins, ces auteurs ont aussi démontré que ce facteur n’est pas suffisant pour garantir 
l’absence de défauts et de porosité : l’optimisation des paramètres de vitesse de balayage, 
d’espacement vecteur et d’épaisseur de couches permet aussi de contrôler le taux de pores. 
Comme expliqué dans les parties précédentes, la présence de pores dans l’acier est 
préjudiciable pour les propriétés mécaniques en traction ou en fatigue (II.5). A. Kudzal et son 
équipe [50], dans leur travail sur l’effet de la stratégie de balayage du laser, ont pu mettre en 
évidence plusieurs pores, de morphologie et de tailles différentes. Le premier type de pores 
provient de l’emprisonnement de gaz lors de la fabrication. La tension de vapeur lors du 
recouvrement fait que ces pores sont de forme sphérique et de petite taille et ont ainsi une 
nocivité assez faible pour les propriétés de l’acier. Le deuxième type de pores correspond à 
des pores de manque de fusion provoqués par un manque d’énergie déposée localement par 
le laser. Les conditions de formation de ces pores de manque de fusion sont variables et 
conduisent donc à une variété de formes, même si ces pores sont souvent anguleux comme 
c’est le cas lorsqu’ils sont associés à de la délamination entre les couches, des fissures le long 
des bains de fusion ou des grains de poudre non-fondus. La taille de ces pores peut aller de 
quelques centaines de nanomètres à plusieurs micromètres de large. Leur forme particulière 
et leur taille importante les rendent nocifs au moins pour les propriétés mécaniques : de par 
leur forme anguleuse, ils provoquent une concentration de contrainte et sont des sites 
préférentiels d’amorçage de fissures [50,59]. La Figure I-18 montre des faciès de rupture d’un 
acier 17-4PH révélant des pores de manque de fusion liés au procédé LBM qui sont 
responsables de l’abattement de l’allongement à rupture. 
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Figure I-18 : Faciès de rupture d’un acier 17-4PH LBM observés par MEB qui montrent de la 
délamination entre les bains de fusion (a) et un pore de manque de fusion avec la présence de grains 
de poudre (b) [50]. 
En plus des pores, d’autres défauts liés au procédé peuvent avoir un impact sur les 
propriétés de l’acier 17-4PH. Plusieurs auteurs ont relevé la présence d’inclusions d’oxyde 
riches en silicium et divers éléments d’alliages de taille nanométrique dans des aciers 
inoxydables 17-4PH et 316L LBM [60–62]. Ces inclusions d’oxyde sont formées entre chaque 
bain liquide lors de la fusion de l’acier, ce dernier s’oxydant malgré la présence d’une 
atmosphère neutre et faiblement concentrée en oxygène. Dans le cas où l’atmosphère 
protectrice est mal contrôlée, des lisérés d’oxyde apparaissent entre chaque bain de fusion. 
Sun et al. ont supposé que l’oxygène provient de la contamination des poudres lors de 
l’atomisation ou lors du conditionnement [60]. Ces inclusions semblent pouvoir impacter à la 
fois les propriétés mécaniques et notamment la ténacité des pièces, mais aussi leur résistance 
à la corrosion du fait d’un couplage galvanique avec la matrice dans le cas d’un acier 
inoxydable 316L [61]. 
 Enfin, une autre particularité de la fabrication additive, et particulièrement du procédé 
LBM, est la vitesse de chauffage et de refroidissement très importante (jusqu’à 106 K/s) en 
quelques millisecondes qui ne permet pas d’évacuer correctement la chaleur produite 
localement. Les contraintes thermiques résiduelles présentes dans le matériau peuvent ainsi 
être très importantes jusqu’à provoquer des déformations des pièces si les paramètres de 
fabrication sont mal maîtrisés [38]. Les contraintes résiduelles d’origine thermique sont 
complexes à analyser et ont été peu étudiées dans le cas de l’acier 17-4PH [63]. Il semble que 
ces contraintes soient dépendantes de la stratégie de balayage, de l’énergie déposée par le 
laser, de la géométrie des pièces et enfin des propriétés thermiques et mécaniques du 
matériau imprimé. Ainsi la prédiction de l’état de contrainte du matériau en sortie de fabrication 
s’avère complexe au vu des multiples paramètres pouvant l’affecter. 
Le procédé LBM est donc un procédé complexe, multiparamétrique, et la microstructure 
et les propriétés qui en découlent pour un même alliage sont très dépendantes de la stratégie 
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de fabrication choisie. La présence de grains colonnaires formés par les bains de fusion 
successifs le long du sens de fabrication induit une texture morphologique et une réponse 
mécanique dépendante du sens de sollicitation. Cette texture associée aux contraintes 
induites par la fabrication et aux hétérogénéités chimiques conduit à des quantités plus ou 
moins importantes d’austénite résiduelle, mais toujours plus importante que pour un acier 17-
4PH conventionnel. La mise en solution post-fabrication apparaît donc indispensable pour les 
échantillons LBM pour permettre une homogénéisation des éléments d’alliage, et de la 
microstructure, une recristallisation de l’acier et la relaxation des contraintes résiduelles. 
Néanmoins, les traitements thermiques appliqués à cet acier ont été développés pour des 
aciers issus de la métallurgie conventionnelle et visent principalement à optimiser les 
propriétés mécaniques ; ils ne prennent pas en compte le comportement en corrosion du 
matériau. Par ailleurs, les pores générés par le procédé LBM, plus ou moins nombreux selon 
la stratégie de balayage laser, sont nocifs pour les propriétés en traction comme en fatigue 
des pièces LBM. Contrôler leur formation semble donc déterminant pour l’intégrité des pièces 
LBM. Ces différentes observations montrent qu’il est important de comprendre le rôle de 
chacun des défauts créés par le procédé et leur impact sur la microstructure, et donc sur les 
propriétés mécaniques mais cela sans oublier le comportement en corrosion. 
 
III)  Comportement en corrosion des aciers inoxydables 
III.1. Passivation des aciers inoxydables - rôle des éléments d’alliage 
Avant d’aborder les spécificités du comportement en corrosion d’aciers inoxydables 
élaborés par fabrication additive, nous allons essayer, dans un premier temps, de comprendre 
l’origine des propriétés de résistance à la corrosion des aciers inoxydables, pour aborder dans 
un second temps, leurs modes de dégradation en corrosion. L’objectif de cette partie est de 
relier les différentes microstructures de l’acier 17-4PH suivant son état de traitement thermique 
à la variété de comportements en corrosion qui en découle. 
Les aciers inoxydables, comme l’acier 17-4PH, sont des alliages dits passivables car ils 
forment une couche d’oxyde nanométrique, protectrice, dense, adhérente qui limite les 
réactions d’oxydation de l’alliage sous-jacent. Le diagramme de Pourbaix, ou diagramme 
Potentiel-pH, permet de prévoir thermodynamiquement le domaine de passivité pour le fer sur 
un large domaine. En pratique, les oxydes formés lors de la réaction présentent une cinétique 
de dissolution relativement importante de telle sorte que des produits de corrosion (hydroxydes 
de fer) vont se former et se redeposer à la surface du métal : cela conduit à la formation d’une 
couche peu adhérente et peu protectrice. Ceci donne lieu à de la corrosion généralisée, la 
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vitesse de dissolution du matériau dépendant de la concentration en espère oxydante dans la 
solution ; et conduit, à terme, à la ruine du matériau. Pour contrer le phénomène de corrosion 
généralisé, les aciers sont rendus inoxydables par ajout d’éléments d’alliage, principalement 
le chrome à plus de 10 % massique qui permet de rendre un acier inoxydable [64]. L’effet des 
éléments d’alliage sur la passivité a été étudié par P. Marcus [65]. Deux paramètres ont été 
pris en compte : l’enthalpie d’adsorption d’oxygène par l’élément sous forme métallique, donc 
son affinité avec l’oxygène, et l’énergie de la liaison métal-métal de l’élément, qui peut être 
reliée à la cohésion métallique elle-même inversement proportionnelle à la capacité du métal 
à créer de nouvelles liaisons. Ainsi, deux catégories d’éléments d’alliage pouvant améliorer 
les propriétés en corrosion de l’alliage ont été identifiées : 
 Les promoteurs de passivité, qui possèdent une forte affinité pour l’oxygène et une 
faible cohésion métallique comme le Cr, le Ti ou l’Al. Ces éléments vont participer 
à la formation d’un film passif stable et protecteur et avoir tendance à ségréger 
dans la couche passive. 
 Les modérateurs de dissolution, qui possèdent une forte affinité pour l’oxygène et 
une forte cohésion métallique comme le Mo, le Nb ou le W. Leur participation à la 
passivation est limitée mais la force de leurs liaisons métalliques limite la 
dissolution des autres éléments d’alliage. 
Ainsi, le chrome, en tant que promoteur de passivé important, va constituer l’un des 
composants principaux de la couche d’oxyde avec les oxydes de fer sous forme oxydée Cr2O3 
ou hydroxylée Cr(OH)3. Le fer, avec son énergie de liaison métallique et son affinité pour 
l’oxygène moyennes, semble plutôt se ranger du côté des promoteurs de passivité, mais pour 
les raisons citées précédemment il ne permet pas à lui seul de former un film passif adhérent 
et protecteur. Contrairement aux autres éléments, le Nb se trouve principalement sous forme 
de précipités stables de NbC et est assez peu dissout dans la matrice. Il ne va pas induire de 
modification importante du film passif et va peu participer à la passivation globale de l’acier. 
Les autres éléments d’alliage de l’acier 17-4PH, tels que le Cu et le Ni, sont connus pour ne 
quasiment pas s’oxyder et ne participent pas à la passivation, en raison de leur faible affinité 
avec l’oxygène. Toutefois, ces éléments semblent ségréger sous forme métallique à l’interface 
film passif / alliage dans le cas d’acier inoxydable austénitique et participent donc à la 
modération de la dissolution [66].  
Chapitre I : Etat de l’art – microstructure, comportement en corrosion et passivité de l’acier martensitique inoxydable 17-4PH 
issu de la fusion laser sur lit de poudre 
- 34 - 
 
Figure I-19 : Profils en profondeur des éléments d’alliage de la couche passive formée en solution 
H2SO4 à +0,8 V/ECS d’un acier inoxydable 316 obtenus par spectroscopie Auger [67].  
H. Ogawa et son équipe avaient dès les années 80 étudié l’influence des éléments 
d’alliage sur la formation et la capacité de protection des couches passives pour des aciers 
austénitiques Fe-Cr-Ni et 316, ainsi que les aciers ferritiques Fe-Cr et Fe-Cr-Mo [67]. La 
couche passive de ces aciers formée en solution a été étudiée par spectroscopie d’électrons 
Auger. Les résultats montrent que la couche est composée principalement de chrome, le nickel 
étant plutôt présent à l’interface film passif / alliage (Figure I-19). Le molybdène, quant à lui, 
est le principal modérateur de dissolution et permet une repassivation plus rapide de l’acier 
après amorçage de piqûres. Son apport dans les éléments d’alliage permet de limiter la 
pénétration d’ions agressifs de type Cl- dans le film passif. Les résultats de ces analyses des 
couches passives sur différents aciers ferritiques et austénitiques sont en adéquation avec les 
travaux de P. Marcus [65] : le chrome est le principal élément constitutif des films passifs avec 
le fer et va former un mélange d’oxyde dont les proportions dépendent de la quantité initiale 
de chrome dans l’alliage et de l’électrolyte dans lequel se forme le film (notamment le pH). 
L’augmentation de la résistance à la corrosion des aciers inoxydables est ainsi principalement 
corrélée à la teneur en chrome dans l’acier, jusqu’à environ 30 % at. pour les aciers 
inoxydables les plus alliés. Ainsi, la composition chimique de la couche passive évolue lors de 
sa croissance en fonction des éléments d’alliage, mais aussi de la composition de l’électrolyte 
en contact avec l’alliage. Comme indiqué sur la Figure I-19, la formation de la couche passive 
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en milieu H2SO4 provoque la pénétration de soufre dans la couche passive lors de sa 
formation, cet élément se ségrégeant en surface du film.  
La variation relative de la teneur des éléments d’alliage au travers du film passif jusqu’à 
l’alliage témoigne du passage par différentes sous-couches constitutives du film passif. A. R. 
Brooks et ses collègues [68] avaient montré dans leurs travaux sur un acier inoxydable 304 
que la structure du film passif, qu’il soit formé en milieu aéré, désaéré, acide H2SO4 ou 
chloruré, est toujours composée de deux couches. Une couche externe riche en oxyde et 
hydroxyde de fer due à la réactivité importante de ce dernier avec la solution, et une couche 
interne enrichie en oxyde de chrome, notamment Cr3+ sous la forme d’oxyde Cr2O3.  
Pour conclure, la nature du film passif est grandement dépendante de la composition 
chimique de l’alliage sous-jacent et dans une moindre mesure, de l’électrolyte auquel l’acier 
est exposé. La composition et la structure de ce film passif apparaissent donc comme des 
paramètres clés de la réponse en corrosion d’un acier dans un environnement donné. 
Toutefois, la microstructure de l’acier est aussi un facteur d’influence de la formation du film 
passif et peut mener à des hétérogénéités propices à la formation de piqûres de corrosion 
localisée. 
 
III.2. Modes d’endommagement en corrosion des aciers inoxydables 
La partie précédente a permis de comprendre que la résistance à la corrosion des aciers 
inoxydables dépend fortement des propriétés du film passif les recouvrant. En raison de la 
formation d’un film passif protecteur, le mécanisme de corrosion prépondérant des alliages 
passivables comme l’acier 17-4PH est la corrosion par piqûres [64]. Ce type de corrosion se 
déclenche au niveau des hétérogénéités de l’alliage et/ou au niveau de défauts du film passif ; 
cela conduit à la dissolution rapide et localisée de l’alliage sous-jacent. L’ajout d’éléments 
d’alliage dans l’acier, qui peuvent favoriser la formation de phases secondaires (comme cela 
a été vu en partie I) , conduit à la présence d’hétérogénéités dans l’alliage qui peuvent alors 
être des sites privilégiés pour l’amorçage de la corrosion par piqûres. La formation de phases 
secondaires, dans le cas de l’acier 17-4PH, telles que les carbures et l’austénite, influence 
aussi indirectement le comportement en corrosion, par modification de la composition 
chimique locale de l’alliage et donc du film passif, et/ou par le couplage de deux phases de 
potentiel de corrosion différents. Il est ainsi connu que ces phases secondaires, comme les 
carbures de chrome notamment, jouent un rôle important dans la résistance à la corrosion par 
piqûres des aciers inoxydables. L’hétérogénéité locale se traduit dans ce cas par un 
changement de composition chimique au niveau des carbures dû à la ségrégation du Cr au 
niveau du précipité laissant une zone appauvrie en chrome tout autour (Figure I-20) [5]. Cette 
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zone déchromée peut tomber en dessous de 11 % at. en chrome, ce qui peut mener à une 
dépassivation locale et conduire à l’amorçage d’une piqûre autour du précipité. 
 
Figure I-20 : Evolution de la concentration en chrome au niveau des carbures de chrome Cr23C6 dans 
la matrice ou au niveau des joints de grains dans les aciers inoxydables. (a) déterminée à partir de 
calculs thermodynamiques pour un acier inoxydable austénitique [1] et (b) représentation schématique 
de la zone déchromée générée [5]. 
De plus, selon le traitement thermique appliqué, un mécanisme de corrosion secondaire 
peut avoir lieu en compétition avec la corrosion par piqûres. C.S. Tedmon Jr. et al. [1] ont 
calculé, à partir du coefficient d’activé de chaque élément d’alliage, l’évolution de la 
concentration en chrome des carbures de chrome au niveau des joints de grains pour un acier 
inoxydable austénitique (Fe-Cr-Ni) sensibilisé à la corrosion intergranulaire par un traitement 
thermique à 600 °C pendant 24 h. La sensibilisation à la corrosion intergranulaire est ici liée à 
la déplétion du chrome au niveau des joints de grains provoquée par la précipitation de 
carbures de chrome. La déplétion du chrome autour de ces précipités et autour des joints de 
grains provoque la dissolution de la matrice appauvrie en chrome environnante. Ainsi, la 
corrosion intergranulaire dans les aciers inoxydables est une forme particulière de corrosion 
provoquée par le couplage galvanique entre la matrice appauvrie en chrome présentant un 
potentiel assez bas et les carbures de chrome ayant un potentiel plus noble. Ce type de 
corrosion résulte donc de la ségrégation des éléments d’alliage interstitiels lors des traitements 
thermiques [67,69]. C’est pourquoi il est recommandé pour les aciers inoxydables d’introduire 
des taux maximum d’éléments interstitiels, c’est-à-dire de carbone et d’azote, afin de réduire 
a) b) 
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la sensibilité à la corrosion localisée, par piqûre ou intergranulaire (< 0,07 % m pour le 17-4PH 
selon la norme NF-10088-1).  
 
Figure I-21 : Images MEB en mode électrons secondaires de l’acier 17-4PH dans l’état H1100 (mise 
en solution à 1040 °C et revenu à 595 °C/4 h) après polarisation potentiodynamique en solution 
H2SO4. Les précipités clairs ont été identifiés comme étant des NbC [70]. 
Dans le cas de l’acier 17-4PH, l’ajout de niobium comme élément d’alliage permet de 
séquestrer le carbone et d’empêcher la déplétion en chrome. De plus, le carbone est présent 
en faible quantité pour éviter la formation des carbures de chrome et éviter de sensibiliser 
l’acier à la corrosion localisée par piqûre ou intergranulaire. Cependant, S.M.M. Tavares et 
ses collaborateurs [70] ont montré que l’acier 17-4PH peut être sensibilisé à la corrosion 
intergranulaire en milieu acide après un traitement thermique comprenant une mise en solution 
et un revenu supérieur à 500 °C pendant 4 h. La Figure I-21 montre la dissolution sélective 
des joints de grains et, dans une moindre mesure, des joints de paquets de lattes d’un acier 
17-4PH ayant subi un traitement thermique composé d’une mise en solution à 1040 °C suivie 
d’un revenu H1100 (595 °C / 4 h) en milieu H2SO4. Cette sensibilité à la corrosion 
intergranulaire a été reliée à la fois à la dissolution au niveau des précipités de NbC (Figure 
I-21), mais aussi à la présence d’une grande quantité d’austénite, très probablement aux joints 
de grains. Cette étude a ainsi mis en évidence deux résultats importants pour ce qui concerne 
le comportement en corrosion de l’acier 17-4PH : sa microstructure martensitique le rend peu 
sensible à la corrosion intergranulaire à moins que des conditions précises ne soient remplies 
(état métallurgique et électrolyte particulier) tandis que les phases secondaires comme 
l’austénite ou les précipités de NbC peuvent avoir un effet néfaste sur son comportement en 
corrosion. 
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III.3. Rupture de la passivité - Piqûres stables et métastables 
III.3.1. Généralités sur la formation de piqûre de corrosion 
La rupture de la passivité dans les aciers inoxydables, comme la plupart des alliages 
passivables, survient par la formation de piqûres de corrosion localisées. Ces piqûres de 
corrosion correspondent donc à la rupture locale du film passif suivie par la dissolution rapide 
et en profondeur de l’alliage métallique mis à nu. Les mécanismes d’amorçage et de 
propagation des piqûres ont été largement décrits et étudiés pour de nombreux alliages 
[64,71–74]. Ces mécanismes se basent sur la différence de potentiel existant à l’interface 
alliage / film passif et à l’interface film passif / électrolyte qui piloterait la formation de piqûre. 
La formation d’une piqûre peut être décrite en plusieurs étapes : 
1. La première étape est l’amorçage de la piqûre, qui est caractérisé par la rupture du 
film passif assistée par les ions agressifs en solution, particulièrement les 
halogénures comme les ions Cl-. Plusieurs mécanismes de rupture locale sont 
souvent décrits, correspondant à un transfert d’espèces chargées à travers la couche 
passive ou à un affinement local du film. Les mécanismes de transfert ionique sont 
décrits soit sur la base d’un processus de diffusion anionique avec une pénétration 
des ions (O2- et Cl-) jusqu’à l’interface alliage / film passif formant des particules 
d’oxyde sous le film (rupture induite par la contrainte), soit en se référant au transport 
des cations métalliques à travers le film laissant un vide à l’interface alliage / film 
passif. Ces mécanismes sont décrits sur la Figure I-22. D’autres mécanismes 
analogues proposent que la diffusion des espèces soit accompagnée par la diffusion 
de défauts ponctuels à travers le film, comme les lacunes. 
 
2. La seconde étape est la propagation de la piqûre, qui est associée à la dissolution 
rapide de l’alliage au niveau de la zone dépassivée. Les réactions de dissolution 
anodique de l’alliage métallique se produisent en fond de piqûre (zone anodique) 
tandis que le reste de la surface, toujours passivée, est le siège des réactions de 
réduction des espèces oxydantes (zone cathodique). Les équations des réactions 
sont les suivantes : 
 
𝑀 + 𝑛𝐻2𝑂 →  𝑀(𝑂𝐻)𝑛 + 2 𝑛 𝐻
+ + 𝑛𝑒−   (Réaction anodique) 
𝑂2 + 2𝐻2𝑂 + 4𝑒
− →  4𝑂𝐻−     (Réaction cathodique) 
 
Avec M, un élément métallique de l’alliage, principalement le fer. On note ici que la 
dissolution anodique produit des ions H+ relargués en solution qui abaissent 
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localement le pH ce qui conduit à une accélération de la propagation de la piqûre tout 
en bloquant la repassivation. Les ions Cl-, attirés par le champ électrostatique généré 
dans le milieu confiné de la piqûre par l’excès d’ions H+, réagissent avec les cations 
métalliques pour former des intermédiaires réactionnels chlorurés catalysant la 
réaction d’oxydation (Figure I-22). 
 
 
Figure I-22 : Mécanismes d’amorçage de piqure par rupture du film passif par transfert cationique (a) 
et anionique (b) piloté par la chute de potentiel aux interfaces alliage / film / électrolyte [74]. 
Mécanisme de propagation d’une piqûre après rupture du film assistée par les ions Cl- (c) [5]. 
Comme discuté précédemment, la formation de piqûre est étroitement liée à la 
microstructure de l’acier sous-jacent au film passif. Dans le cas des aciers inoxydables, la 
présence de précipités et d’inclusions, telles que les NbC ou les MnS, provoque des 
hétérogénéités de la répartition en chrome et de la structure du film passif au niveau de ces 
précipités et de la matrice métallique environnante. Les particules formées dans la matrice 
provoquent ainsi la formation de défauts du film ce qui met bien en évidence l’importance de 
la structure du film passif. Ces défauts entrainent la diminution de la barrière de potentiel au 
niveau de ces zones fragilisées (appauvries en chrome et/ou dépassivées) qui sont alors les 
sites privilégiés de l’amorçage de piqûres.  
Cependant, lorsque l’étape de propagation se déclenche, la piqûre en formation est dite 
métastable et peut, soit se repassiver et stopper sa croissance, soit transiter d’une forme 
métastable vers une forme stable. La formation, la croissance et la repassivation des piqûres 
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inoxydables austénitiques ont été décrits par P. C. Pistorius et G. T. Burstein au travers de 
plusieurs études [75–77] et par G.S Frankel et al. [78]. La propagation des piqûres métastables 
est contrôlée par la diffusion des espèces ioniques dans la cavité sous l’action du courant et 
indépendamment du potentiel. L’augmentation du potentiel vers des valeurs plus anodiques 
favorise les sites d’amorçage de piqûres, et ainsi la probabilité d’apparition de piqûres 
métastables. La propagation de ces piqûres est un processus instable qui mène à la 
repassivation si les vitesses de dissolution de l’alliage et de la diffusion des espèces ioniques 
sont insuffisantes. En effet, lors de la repassivation, la vitesse de dissolution devient inférieure 
à la vitesse de formation d’un film de dépôt salin mélangé aux produits de corrosion en fond 
de piqûre qui bloquent la propagation de la piqûre et permettent la reformation du film passif. 
 
Figure I-23 : Transitoires de courant générés par la formation de piqûres métastables sur un acier 
17-4PH laminé en solution NaCl.(a) Les caractéristiques des piqûres métastables sont le temps de 
croissance tg, le temps de repassivation tr et l’intensité du pic de courant Ipeak (b) [79]. 
Les piqûres métastables se caractérisent alors par un transitoire de courant composé 
d’une phase d’augmentation régulière du courant en fonction du temps jusqu’à une valeur de 
courant maximal du pic, puis d’une phase de repassivation avec un retour rapide de la valeur 
de courant à la valeur du courant de passivité (Figure I-23). Le transitoire possède une forme 
asymétrique due au temps de croissance de la piqûre tg, correspondant à l’augmentation du 
courant, bien plus long que le temps de repassivation tr. Les temps de vie des piqûres 
métastables (somme des temps de croissance et de repassivation) sont de l’ordre de quelques 
secondes. L’intensité, la durée de vie et la vitesse de croissance des piqûres métastables 
dépendent des défauts du film passif promouvant l’amorçage de piqûre mais aussi de la 
concentration d’espèces agressives dans l’électrolyte. Les mécanismes de formation de 
piqûres métastables sont donc complexes et intimement corrélés à la microstructure de l’acier, 
aux propriétés du film passif généré en surface, ainsi qu’à la concentration en espèces salines. 
 
a) b) 
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III.3.2. Corrosion par piqûres de l’acier 17-4PH 
Le comportement en corrosion par piqures stables et métastables d’aciers inoxydables 
austénitiques et martensitiques, dont le 17-4PH, a été étudié par M.H. Moayed et ses équipes 
au travers de plusieurs études [79–82]. La Figure I-24 montre la branche anodique des 
courbes de polarisation potentiodynamique obtenues sur un acier 17-4PH à différents taux de 
laminage dans un milieu NaCl. Cette partie des courbes se compose donc d’un palier de 
passivité qui suit le potentiel de corrosion et qui est caractéristique des aciers inoxydables : 
sur ce plateau, le courant n’augmente que très faiblement lors de l’augmentation du potentiel 
imposé du fait de la croissance du film passif protecteur. A partir d’un certain potentiel, une 
augmentation subite du courant est observée en lien avec la formation de piqûres stables. On 
remarque également la formation de piqûres métastables avant la formation de piqûres 
stables. Ces piqûres sont repérées par une augmentation du courant suivie par un retour 
rapide à la valeur de densité de courant de passivité, qui est d’ailleurs globalement équivalente 
à la densité de courant de corrosion. La formation de piqûres, stables comme métastables, 
est un phénomène stochastique piloté par la rupture locale du film passif et elle-même corrélée 
à la répartition et à la quantité de défauts de ce film d’oxyde (partie III.2). L’analyse des 
phénomènes d’amorçage de piqûre peut donc se faire selon une approche statistique qui 
permet de rendre compte de la distribution de potentiels de formation de piqûre (Figure I-24 b). 
La comparaison de ces distributions de potentiels de piqûre en fonction de la déformation 
plastique montre que le laminage à froid a une influence légère sur le comportement en 
corrosion de l’acier 17-4PH. En effet, le potentiel de piqûre diminue avec l’augmentation du 
taux de laminage, ce qui est dû à un effet de déformation de la matrice entourant les inclusions 
de MnS et les précipités de NbC présents dans l’acier et générant des microfissures. 
 
Figure I-24 : Courbes de polarisation potentiodynamique obtenues en milieu NaCl à 0,6M à 
30 mV/min (a) et fonction de répartition des potentiels de piqûre mesurés (b) pour un acier 17-4PH 
conventionnel en fonction de son taux de laminage (pourcentage de la réduction de section initiale) 
[79]. 
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Toutefois, le laminage de l’acier affecte aussi la sensibilité à la corrosion par piqûres 
métastables de l’acier 17-4PH. Cet effet a également été expliqué par la modification de la 
microstructure lors du laminage et par la formation de microfissures autour des sites 
d’amorçage de piqûres. Au final, à haut taux de laminage, l’acier est moins susceptible de 
former des piqûres métastables mais celles formées ont des temps caractéristiques de 
croissance et de repassivation (tg et tr), des vitesses de croissance et une intensité de courant 
plus importants en lien avec l’accélération des processus de dissolution. Les autres études de 
M.H. Moayed ont confirmé l’effet important des paramètres microstructuraux et de 
l’environnement sur la réponse des aciers inoxydables. L’étude menée par A. Abbasi Aghuy 
et al. [80] met en évidence un effet de la microstructure sur le comportement en corrosion par 
piqûres stables et métastables d’un acier 304L et plus précisément des inclusions d’oxyde et 
de sulfure présentes dans la matrice qui sont des sites d’amorçage de piqûres. Les inclusions, 
la taille de grains, ainsi que la quantité d’interfaces exposées au milieu ont un effet non 
négligeable sur la sensibilité à l’amorçage de piqures métastables. En revenant à la 
microstructure des aciers 17-4PH conventionnel et LBM, la présence de précipités de NbC 
dans les deux aciers d’une part, et l’existence de défauts de fabrication, comme les inclusions 
d’oxyde riches en silicium et les pores, dans l’acier LBM essentiellement d’autre part, 
pourraient laisser supposer une sensibilité différente à la corrosion par piqûres entre les aciers 
LBM et conventionnel.  
 
III.4. Impact du procédé LBM 
Au début de ces travaux de thèse, il n’existait que très peu d’études sur le comportement 
en corrosion d’aciers inoxydables élaborés par LBM, et aucune sur l’acier 17-4PH. C’est ce 
manque de données dans l’état de l’art sur les propriétés en corrosion et donc sur la durabilité 
d’aciers inoxydables LBM qui a motivé ces travaux. Ce n’est que très récemment que des 
articles se focalisant sur le comportement en corrosion des aciers 17-4PH et 15-5PH LBM ont 
été publiés [83,84]. En élargissant le champ de recherche à l’ensemble des aciers inoxydables 
élaborés par LBM, un nombre plus important de publications traite de l’acier inoxydable 
austénitique 316L. Comme explicité plus tôt, il est l’un des aciers avec l’acier 17-4PH le plus 
imprimé par LBM et il est d’autant plus intéressant ici qu’il présente un comportement en 
corrosion similaire.  
Ainsi, il semble pertinent de s’intéresser au comportement en corrosion de l’acier 316L 
LBM, en lien avec sa microstructure. Comme cela a été vu dans la partie précédente (partie 
II.3), le premier paramètre pouvant avoir un effet sur la microstructure et les propriétés des 
éprouvettes en LBM est l’état de la poudre métallique. M.J. Tobar et son équipe [85] ont 
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démontré l’importance de la qualité chimique de l’alliage initial. Les résultats obtenus par ces 
auteurs montrent que suivant le mode d’atomisation de la poudre (eau ou gaz), la composition 
chimique et particulièrement la quantité d’éléments traces comme Si ou Mn peuvent varier. A 
partir d’une poudre atomisée à l’eau et au gaz, les auteurs ont obtenu des échantillons LBM 
présentant une plus grande résistance à la corrosion par piqûres que des échantillons d’acier 
conventionnel. Ils ont alors expliqué ce résultat par la présence plus importante de Mn dans 
l’acier 316L conventionnel. Chao et al. [86] ont complété cette hypothèse en expliquant la 
meilleure résistance à la corrosion par piqûres d’un acier austénitique 316L LBM, par 
comparaison à son homologue forgé, en faisant référence à la taille plus faible des inclusions 
de MnS dans l’acier LBM. En effet, les auteurs ont mesuré des valeurs de potentiel de piqûre 
(Epit) plus nobles pour l’acier LBM et les ont expliquées en faisant référence à la microstructure 
plus fine observée pour l’échantillon LBM en raison de vitesses de solidification élevées lors 
de la fabrication. Plus particulièrement, ils ont noté la présence d’inclusions de MnS dans la 
matrice, de taille plus faible pour l’acier LBM par comparaison avec l’acier forgé ; selon ces 
auteurs, une faible taille de MnS évite la déplétion en Cr autour de ces précipités permettant 
la formation d’un film passif homogène (Figure I-25). Ainsi, les microstructures globalement 
plus fines des aciers inoxydables LBM, et dans le cas présent de l’acier austénitique 316L, 
permettent de diminuer la taille des inclusions dans la matrice et donc de diminuer les 
hétérogénéités chimiques par comparaison avec les aciers conventionnels.  
 
Figure I-25 : a) Courbes de polarisation potentiodynamique cyclique pour un acier 316L forgé et LBM 
b) Profils en ligne MET-EDS sur une inclusion pour les échantillons forgé en haut et LBM brut de 
fabrication en bas [86]. 
Cet effet néfaste des précipités de MnS sur la résistance à la corrosion a aussi été constaté 
sur l’acier 17-4PH élaboré par LBM. En effet, M. Alnajjar et ses collaborateurs [83] ont constaté 
a)
b)
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un meilleur comportement en corrosion d’un acier 17-4PH LBM par rapport à son homologue 
issu de la métallurgie conventionnelle ; ils ont expliqué ce résultat par une concentration en 
impuretés plus faible dans l’acier LBM. En effet, la dissolution des MnS affecte la formation du 
film passif qui se trouve enrichi en oxyde et hydroxyde de soufre. La présence de soufre dans 
le film passif diminue sa stabilité et le rend plus aisé à rompre. La formation de MnS dans les 
aciers inoxydables peut être évitée par l’élimination du soufre lors des étapes de préparation 
(partie I.2). L’utilisation du procédé LBM à partir de poudre métallique d’acier de composition 
chimique et de taille contrôlées semble donc permettre de limiter la formation d’inclusions 
secondaires néfastes pour l’amorçage de piqûres de corrosion localisée et ainsi d’améliorer la 
tenue à la corrosion. 
Pour résumer, le procédé LBM semble avoir une influence importante sur le comportement 
en corrosion des aciers inoxydables, dont le 17-4PH. En comparaison d’aciers issus de la 
métallurgie conventionnelle, la modification de la microstructure, comme la quantité et la 
nature des phases secondaires, influe à la fois sur la formation et la stabilité du film passif et 
également sur le comportement en corrosion par piqûres de ces aciers. Toutefois, au vu du 
peu d’études s’intéressant au comportement en corrosion d’aciers inoxydables LBM, de 
nombreuses propriétés de ces aciers LBM n’ont pas été analysées en détail. Par exemple, 
l’effet de la texture morphologique et donc la réactivité selon la face exposée au milieu, et 
l’effet des défauts de fabrication comme les pores et les inclusions d’oxyde méritent d’être 
étudiés davantage. 
 
IV)  Conclusions 
Nous avons montré à travers cet état de l’art que l’acier 17-4PH a été développé pour être 
considéré comme un matériau polyvalent et d’un coût abordable lui permettant de répondre à 
de larges applications industrielles. Ses propriétés mécaniques peuvent varier sur une large 
gamme tandis que son comportement en corrosion reste toujours correct en lien avec une 
microstructure multi-échelle complexe. L’utilisation de la fabrication additive pour fabriquer des 
pièces en acier 17-4PH conduit à des microstructures mais également à des propriétés 
différentes par comparaison avec des pièces issues de la métallurgie conventionnelle. Les 
vitesses de cyclage thermique extrêmement rapides du procédé LBM génèrent un état hors 
équilibre associé à une microstructure spécifique et dépendante des paramètres de fabrication 
utilisés. Néanmoins, peu d’études ont été consacrées aux relations entre la microstructure 
spécifique des aciers inoxydables LBM et leur résistance à la corrosion. Ainsi plusieurs 
problématiques se dégagent : 
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 Le procédé LBM accroît la complexité des microstructures observées pour l’acier 
17-4PH, avec des paramètres microstructuraux qui peuvent varier significativement 
suivant les paramètres de fabrication et l’état de la poudre métallique. La prédiction 
de la microstructure pour un jeu de paramètres donné n’est pas triviale et l’étude de 
la littérature a montré que chaque fabrication LBM possède ses spécificités. De plus, 
les différents auteurs rapportent des microstructures en sortie de fabrication 
variables : complétement martensitique, duplex martensite / austénite ou encore 
avec de la ferrite δ. La maîtrise et le contrôle des paramètres de fabrication semblent 
donc essentiels afin de pouvoir comprendre les propriétés qui découlent de ces 
pièces et obtenir les propriétés voulues. 
 L’application d’un traitement thermique aux pièces LBM, suivant les standards 
utilisés sur les aciers issus de la métallurgie conventionnelle, ne permet pas 
d’atteindre les mêmes propriétés finales des pièces. L’évolution de la microstructure 
des échantillons LBM sous l’effet du traitement thermique, en lien avec les 
modifications dans la distribution des éléments traces notamment, amène une 
réactivité en corrosion particulière. L’analyse de l’effet des différents paramètres 
microstructuraux (phases, précipités) sur la formation du film passif et l’amorçage 
de la corrosion par piqûres apparaît donc comme un questionnement central dans 
la compréhension du vieillissement de ces aciers. 
 La présence des défauts spécifiques au procédé LBM semble avoir une influence 
non négligeable sur les propriétés, notamment en traction et en fatigue. Cependant, 
l’effet des pores, des inclusions d’oxyde ou de la texture morphologique sur le 
comportement en corrosion des pièces LBM n’est pas clairement établi. La 
sensibilisation de l’acier à la corrosion par piqûres due à la présence de ces défauts 
génère de nombreuses interrogations.  
La compréhension des phénomènes de corrosion dans le but de prédire la durabilité des 
pièces LBM d’acier 17-4PH doit passer par l’analyse complète de la microstructure et de son 
évolution avec le traitement thermique. 
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Chapitre II : Matériaux et méthodes expérimentales 
Afin de répondre aux problématiques du projet et aux questionnements soulevés dans 
le chapitre I, une méthodologie expérimentale basée sur différentes techniques de 
caractérisation de la microstructure et du comportement en corrosion a été mise en place. 
Cette méthodologie, qui nous permettra de comprendre la relation pouvant exister entre la 
microstructure des échantillons et leur comportement en corrosion, est détaillée dans ce 
chapitre. Préalablement, les matériaux de l’étude et leur mode d’élaboration sont présentés 
en précisant les paramètres de fabrication des différentes éprouvettes LBM. Ensuite, les 
traitements thermiques appliqués à ces matériaux et développés sur la base de la littérature 
sont décrits, ainsi que leur impact sur la microstructure.  
I)  Matériaux d’étude – état de réception 
I.1. Acier 17-4PH conventionnel 
L’alliage utilisé comme référence pour cette étude est un acier 17-4PH se présentant 
sous la forme d’une barre corroyée de 50 mm de diamètre fournie par Böhler Edelstahl. Cet 
acier, nommé « conventionnel » par la suite, a été réceptionné dans un état de traitement 
thermique qui correspond à un état d’usage qui comprend une série de traitements thermiques 
permettant le durcissement de l’alliage. L’acier a ainsi été mis en forme, puis a subi un cycle 
de deux traitements thermiques qui correspondent à une mise en solution à 1040 °C pendant 
1 h 10 et un revenu final H1025 à 550 °C durant 4 h. Les échantillons ont été étudiés selon 
deux plans caractéristiques, l’un parallèle à l’axe de fabrication du cylindre, et l’autre 
perpendiculaire à cet axe dans un premier temps. Toutefois, vu la similarité des résultats 
obtenus, seuls ceux obtenus pour le plan parallèle à l’axe du cylindre seront détaillés dans les 
chapitres consacrés aux résultats.  
I.2. Acier 17-4PH issu de la fusion laser sur lit de poudre 
Dans le cadre de cette étude, trois campagnes de fabrication d’éprouvette d’acier 17-
4PH ont été effectuées en utilisant le procédé de fabrication additive de fusion laser sur lit de 
poudre (LBM). Les plateaux de fabrication ont été dimensionnés afin de couvrir les besoins en 
éprouvettes de ces travaux et ceux de la thèse de Nizar Guennouni. Dans la phase de 
conception, un logiciel de CAO (conception assistée par ordinateur) est utilisé pour positionner 
et orienter virtuellement les éprouvettes sur le plateau de fabrication, permettant de les repérer 
par rapport au plateau, utilisé comme référentiel. Le fichier CAO généré est ensuite 
implémenté dans le programme de la machine EOS par l’entreprise VOLUM-e pour fabriquer 
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les éprouvettes selon le cahier des charges préconisé. Les éprouvettes sont finalement 
découpées du plateau de fabrication et conditionnées. Afin d’obtenir des éprouvettes de 
qualité comparable entre chaque impression, les paramètres de fabrication ont été optimisés 
et ainsi fixés pour toutes les campagnes. Seule la poudre d’acier 17-4PH et la géométrie des 
pièces ont varié d’une fabrication à l’autre ; ces informations seront donc précisées par la suite 
pour chaque campagne. 
L’impression 3D des éprouvettes s’effectue sur une machine EOS DMLS type M290 
équipée d’un laser à fibre optique d’une puissance maximale de 400 W et d’un racleur rigide 
en céramique. Les éprouvettes sont imprimées sur des plateaux supports de 250 x 250 mm 
en acier inoxydable 304L. Le motif de remplissage des couches successives correspond à 
une stratégie de balayage du faisceau laser en zig-zag formant ainsi des hachures en raison 
du parcours du laser qui effectue des allers-retours sur la zone à fusionner. Entre chaque 
couche fusionnée, une rotation avec un angle de 67° a été effectuée de manière à atténuer 
les effets de texture. Une stratégie de contouring de quelques dizaines de micromètres 
d’épaisseur a également été utilisée pour la fermeture des pièces (contour des couches et 
dernière couche) afin d’en améliorer l’état de surface et de limiter les contraintes résiduelles 
générées lors des cycles de fusion-solidification. Cependant, aucun traitement de 
détensionnement thermique n’a été appliqué pour éviter d’altérer les propriétés des 
éprouvettes à l’issue de l’impression et ainsi travailler sur des pièces dites « brutes de 
fabrication ». Afin de limiter le risque de fissuration et de déformation induite par la fabrication 
en l’absence de traitement de détensionnement, la température du plateau de fabrication a été 
maintenue à 200 °C pendant toutes les étapes de fabrication permettant ainsi d’homogénéiser 
le flux thermique au sein des éprouvettes. L’atmosphère de l’enceinte a été contrôlée en 
maintenant une pression d’argon fixée afin de réduire la quantité d’oxygène et de limiter 
l’oxydation des pièces lors de la fusion des couches, oxydation néfaste vis à vis des propriétés 
mécaniques et de la tenue à la corrosion [60,87,88]. Une fois imprimées, les éprouvettes ont 
été découpées du plateau de fabrication par électro-érosion sans post-traitement 
supplémentaire. Une marge d’au moins deux milimètres au-dessus du plateau a été prise lors 
de la découpe des éprouvettes afin de s’affranchir de la diffusion d’éléments d’alliage entre le 
plateau et les éprouvettes. L’ensemble des paramètres de fabrication est résumé dans le 
Tableau II-1. 
 
Tableau II-1 : Paramètres de fabrication utilisés pour l’ensemble des éprouvettes utilisées dans l’étude 
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Pour la première campagne, la poudre d’acier 17-4PH utilisée, fournie par Erasteel, a 
été atomisée sous flux d’azote et se trouvait dans un état de recyclage 7 avant la fabrication. 
Cette nomenclature utilisée pour désigner l’état de recyclage, 7 ou R7, indique le nombre de 
cycle de fabrication subi par la poudre sans être fusionnée, avant d’être tamisée et stockée 
entre chaque fabrication. Les valeurs de granulométrie de la poudre ont été mesurées dans 
son état R7 par analyse d’image (500 images ou 100 000 particules détectées) à l’aide d’un 
granulomètre Occhio 500 nano couplé à un disperseur de particules en voie sèche. Le 
diamètre moyen des grains de poudre ainsi mesuré est de 37,2 µm avec des valeurs de D10, 
D50 et D90 respectivement de 20,1 µm, 35,0 µm et 57,1 µm donnant une valeur de Span (= 
[D90-D10]/D50) de 1,06 (dans ces calculs, ont été considérées des densités en volume). Les 
éprouvettes fabriquées à partir de cette poudre sont des cubes de dimension 20 x 20 x 20 mm, 
pour une campagne de fabrication appelée « P1 » (Figure II-1). 
 
Figure II-1: Photo des éprouvettes du plateau "P1" sur le plateau de fabrication 
Pour la deuxième campagne, un lot de poudre d’acier 17-4PH neuf (état R0) atomisée 
sous flux d’azote a été fourni par Erasteel. Le diamètre moyen des grains de poudre donné 
par le fournisseur est de 43,6 µm avec des valeurs de D10, D50 et D90 respectivement de 
20,0 µm, 40,0 µm et 72,9 µm (densités en volume). La valeur de Span calculé est de 1,32, 
légèrement plus élevée que pour la poudre de la première campagne, ce qui traduit une 
distribution de la taille des grains de poudre légèrement plus large. Les éprouvettes « P2 » 
imprimées à partir de cette poudre sont de forme parallélépipédique de dimension 20 x 20 x 
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Figure II-2 : Les différents plans étudiés pour les échantillons LBM en fonction de leur orientation sur 
le plateau de fabrication 
L’orientation de chaque éprouvette a été repérée par rapport au plateau de fabrication 
afin d’identifier trois plans caractéristiques des pièces. En notant Z la direction de fabrication 
des éprouvettes, donc perpendiculaire au plateau de fabrication, le plan XY correspond à un 
plan parallèle au plateau de fabrication, et les plans XZ et YZ sont deux plans perpendiculaires 
au plateau (Figure II-2). Pour toutes les campagnes, la direction de déplacement de la racle 
correspond à la direction X. 
Des analyses de composition chimique ont été effectuées sur l’ensemble des 
échantillons de poudre, les éprouvettes LBM ainsi que l’acier conventionnel de référence. Le 
Tableau II-2 rassemble les valeurs mesurées pour ce qui concerne les teneurs des principaux 
éléments d’alliage, par comparaison avec les spécifications de la norme NF 10088-1. A 
l’exception des éléments légers (O, C, S et N), les analyses chimiques ont été réalisées par 
spectrométrie d’émission plasma à l’aide d’un spectromètre de la marque Arcos après mise 
en solution par dissolution acide des échantillons. Le carbone et le souffre ont été dosés par 
combustion sous flux d’oxygène : les gaz CO2 et SO2 formés sont détectés et quantifiés par 
spectroscopie infrarouge. Les taux d’azote et d’oxygène, quant à eux, ont été quantifiés par 
fusion sous gaz inerte (inert gas fusion - IGF) par dosage des produits formés : CO, CO2 et 
N2. Le taux d’azote des poudres a été vérifié avant la réception : il était important de s’assurer 
qu’il était équivalent à celui de l’acier conventionnel afin d’éviter les fortes variations des 
valeurs de Ms et Mf mises en évidence dans la littérature [43–46] et discuté au chapitre I (partie 
II.3). 
Chapitre II : Matériaux et méthodes expérimentales 
 
- 52 - 
 
Tableau II-2 : Composition chimique des échantillons d’acier 17-4PH conventionnel et LBM, ainsi que 
des poudres utilisées dans ces travaux de thèse. Ces valeurs sont comparées à la norme 
NF-10088-1. 
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De faibles différences de composition chimique sont observées entre l’acier 
conventionnel et les aciers obtenus par LBM. En particulier, le Cr, le Cu et le Si sont présents 
en plus faible quantité dans le matériau conventionnel, alors que la teneur en Ni est légèrement 
plus élevée par comparaison avec l’acier LBM. On peut également remarquer une très faible 
variation de la teneur en certains éléments d’alliage entre la poudre et la pièce massive, due 
à la sublimation de ces éléments pendant la fusion. Les taux de Cu, de C et de Mn, notamment, 
diminuent après fabrication, ce qui s’accompagne d’une légère augmentation de la teneur des 
autres éléments d’alliage.  
 
II)  Traitements thermiques 
Chaque fois que les échantillons LBM et conventionnel bruts de réception seront comparés 
entre eux, ils seront considérés dans un même état de traitement thermique. Par ailleurs, de 
façon à identifier le rôle de différents paramètres microstructuraux sur le comportement en 
corrosion de ces aciers, les échantillons ont subi différents traitements thermiques dans le but 
d’obtenir des états métallurgiques spécifiques (Figure II-3) :  
 Le traitement thermique de référence, appelé par la suite état H900, est composé d’une 
mise en solution à 1040 °C pendant 30 minutes (enfournement à chaud) terminée par 
une trempe sous argon pulsé et suivie d’un revenu H900 à 480 °C pendant 1 h (rampe 
de 5 °C/min) terminé lui-même par une trempe à l’air. Ce traitement a été appliqué aux 
échantillons d’acier conventionnel et LBM selon la norme ASTM A564 qui est 
préconisée pour les pièces d’acier à durcissement structural issu de la métallurgie 
conventionnelle.  
 Le premier traitement thermique expérimental, appelé traitement thermique 1 (TTH1), 
a été développé afin de réduire la proportion de précipités de NbC par dissolution de 
ces derniers dans la matrice [89] : pour cela, la température et la durée de la mise en 
solution ont été modifiées. Ce traitement est donc composé d’une mise en solution à 
1140 °C (enfournement à four chaud) sur une durée de 1 h terminée par une trempe à 
l’air et suivie par le revenu H900 à 480 °C pendant 1 h issu du traitement de référence 
[89]. 
 Le deuxième traitement thermique expérimental, appelé traitement thermique 2 
(TTH2), a été développé par Nizar Guennouni dans le cadre de ses travaux de thèse. 
L’objectif de ce traitement thermique est de générer une quantité importante 
d’austénite de réversion sans augmenter la durée du revenu de manière importante 
pour éviter les risques de démixtion Fe/Cr. La mise en solution classique (1040 °C, 
30 min) est accompagnée d’un revenu intercritique à 650 °C pendant 1 h terminée par 
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une trempe à l’eau, et suivi d’un revenu à 500 °C pendant 2 h. Les rampes de montée 
en température pour les deux étapes de revenus sont de 5 °C/min. Entre chaque étape 
de ce traitement thermique, un traitement de « partitionning » à 70 °C pendant 20 min 
est ajouté immédiatement après chaque étape, afin de maximiser la présence 
d’austénite en maintenant l’échantillon au-dessus de Mf [90]. 
 
Figure II-3: Représentation schématique des traitements thermiques utilisés dans cette étude. En noir, 
le traitement thermique de référence H900, en vert l’étape spécifique du traitement thermique 1 
(TTH1) et en bleu les étapes du traitement thermique 2 (TTH2) développé par Nizar Guennouni. 
 
III)  Caractérisations de la microstructure 
III.1. Mesures de densité et évaluation de la porosité 
Lors de la fabrication des éprouvettes par LBM, des défauts de manque de matière 
sont générés par le procédé (pores gazeux et défauts liés à un manque de fusion). Pour avoir 
une idée de la teneur globale de défauts de manque de matière dans les éprouvettes, la 
fraction de pores et la densité des matériaux ont été mesurées dans les aciers LBM massifs 
P1 et P2. Ces résultats ont été comparés au matériau conventionnel, considéré comme le plus 
dense et ne présentant quasiment aucun défaut de manque de matière à l’issue de sa 
fabrication. La différence de densité entre l’acier conventionnel et LBM est considérée comme 
essentiellement due à la présence de ces défauts de manque de matière. 
La densité des échantillons a été mesurée sur les pièces massives par double pesée 
à l’aide d’un pycnomètre qui est une balance équipée d’un kit de pesée densimétrique. Les 
pièces sont pesées à l’air libre puis totalement immergées dans un liquide, ici de l’eau 
déminéralisée. A partir de la valeur de la densité du liquide à la température considérée, la 
balance indique la densité de la pièce : 
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𝑑 (é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛) =  
𝑚 (é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛)𝑎𝑖𝑟  ×  𝑑 (𝑒𝑎𝑢)
𝑚 (é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛)𝑎𝑖𝑟 −  𝑚 (é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛)𝑒𝑎𝑢 
 
Avec m, la masse des échantillons mesurée dans l’air ou dans l’eau (en g) et d la 
densité des échantillons ou de l’eau selon l’indice. Cette technique de mesure de la densité 
est dépendante de plusieurs facteurs : la mouillabilité de la pièce, la présence potentielle de 
bulle d’air à la surface des échantillons et la mesure précise des masses. Pour s’affranchir 
d’erreurs de mesure potentielles, l’état de surface est contrôlé afin d’assurer l’absence de 
bulles d’air visibles. Une première mesure de densité test est effectuée (mesure écartée par 
la suite) puis 4 mesures sont réalisées à la suite.  
 
III.2. Identification des phases en présence 
III.2.1. Apport des mesures de microdureté 
La microdureté des échantillons a été déterminée avec un microduromètre Tukon 1020 
de Buelher équipé d’objectifs optiques x5, x10 et x50 et d’un indenteur Vickers. L’appareil 
permet de réaliser des séries d’indents sous faible charge allant de 10 g à 1 kg. La dureté 
Vickers est calculée à partir de la taille de l’empreinte formée par l’indent Vickers (pyramide à 











Où F est la force appliquée par l’indenteur en N, g est l’accélération de pesanteur en 
m/s² et d le diamètre moyen des deux diagonales mesurées après indentation en mm. Les 
valeurs de dureté sont alors directement calculées par le logiciel DiaMet à partir de la moyenne 
des deux diagonales de l’indent mesurées à l’objectif x50. L’incertitude de mesure de la 
machine est donnée à ±5 HV pour une charge de 500 g, un objectif x50 et un étalon de 500 
HV (en prenant en compte la répétabilité de la mesure et l’incertitude sur la mesure des 
diagonales avec l’objectif considéré). 
Avant la mesure de microdureté, les échantillons sont enrobés dans une résine époxy 
à chaud et polis au papier SiC jusqu’au grade 2400. Les échantillons sont ensuite rincés et 
nettoyés à l’éthanol dans un bain à ultrasons et finalement séchés sous flux d’air. Pour chaque 
mesure, une charge de 500 g est appliquée sur l’échantillon ; cette procédure est répétée sur 
une filiation de 20 indents répartis en quinconce avec une distance de 500 µm entre chacun 
d’eux (au moins 10 fois la diagonale de l’indent). Le temps de maintien en charge de l’indent 
sur l’échantillon est de 10 secondes. La taille des indents mesurée pour une charge de 500 g 
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oscille entre 40 et 55 µm, ce qui permet de mesurer les diagonales à l’objectif x50 avec une 
bonne précision et de sonder la réponse mécanique de plusieurs paquets de lattes de 
martensite pour tous les échantillons. Ces mesures de microdureté ont notamment permis de 
suivre, de manière indirecte, les évolutions de microstructure générées par les différents 
traitements thermiques. 
 
III.2.2. Apport de la diffraction des rayons X 
En complément des mesures de microdureté Vickers, les différentes phases cristallines 
ont été caractérisées par diffraction des rayons X (DRX). Un diffractomètre D8 de marque 
Bruker équipé d’une anode de Cu (Kα1 at 1.5406 Å), d’un monochromateur et fonctionnant 
sous 40 kV et 40 mA, a été utilisé. Les diffractogrammes ont été réalisés en mode θ-θ, de 20° 
à 120° avec un pas angulaire de 0,04° et un temps d’acquisition de 1 seconde par pas. Les 
diffractogrammes ont été retracés à l’aide du logiciel Diffrac.Eva de Bruker afin d’identifier les 
phases et de les normaliser par rapport à la raie (111) de la martensite (la plus intense). Tous 
les échantillons sont polis au papier SiC 1200 avant analyse. 
Pour compléter ces analyses, et afin de doser plus précisément les phases 
martensitique et austénitique, des mesures de DRX par dispersion d’énergie ont été réalisées 
au CETIM selon la norme ASTM E 975-03. L’appareil utilisé a été développé par le CETIM et 
est équipé d’une anode de W. Afin de s’affranchir des risques de transformation de l’austénite 
en martensite lors du polissage (induite par la déformation plastique) [91,92], les échantillons 
sont préparés avant la mesure avec un polissage électrolytique de la face à analyser à partir 
des surfaces polies au papier SiC 1200. La mesure est effectuée en fixant une valeur angulaire 
θ de 18,25° dans un domaine énergétique de 12 keV à 40 keV, ce qui permet d’obtenir 15 
réflexions de la phase ’ (martensite) et 18 réflexions de la phase  (austénite) et donc de 
limiter les erreurs dues à une éventuelle texture des échantillons. Les diffractogrammes 
obtenus par DRX des différentes phases sont modélisés avec un logiciel d’affinement de 
Rietveld qui permet de remonter à une valeur précise de la fraction massique de chaque 
phase. 
 
III.3. Apport des microscopies optique (MO) et électronique à balayage (MEB) pour la 
caractérisation de la microstructure 
III.3.1. Observations de la microstructure des échantillons 
La microstructure des aciers inoxydables a été révélée par attaque chimique et 
observée au microscope optique. Les échantillons ont été ainsi enrobés dans une résine époxy 
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puis polis au papier SiC du grade 600 jusqu’à 2400, puis à la pâte diamantée de 6 µm, 3 µm 
et 1 µm. Entre chaque étape de polissage, les échantillons sont rincés à l’eau déminéralisée 
puis nettoyés à l’éthanol dans un bain à ultrasons afin d’éliminer les résidus de polissage. Une 
finition poli-miroir a été obtenue avec des particules d’OP-S colloïdales de 0,25 µm. Les 
échantillons sont finalement rincés à l’eau déminéralisée puis nettoyés dans un bain à 
ultrasons d’eau déminéralisée puis d’éthanol, et séchés sous flux d’air chaud. 
Deux réactifs chimiques ont été utilisés pour révéler la microstructure : 
 Le réactif de Fry (40 mL HCl, 5 g CuCl2, 25 mL EtOH et 30 mL H2O), qui permet de 
révéler principalement la martensite en paquets de lattes mais aussi les anciens joints 
de grains austénitiques et les carbures de niobium (NbC). Les échantillons sont 
exposés par immersion entre 8 et 12 secondes. 
 Le réactif de Curran (25 mL HCl, 12,5 g FeCl3, et 100 mL H2O), qui permet de révéler 
principalement les anciens joints de grains austénitiques. Les échantillons sont 
exposés entre 6 et 10 secondes. 
Après attaque, les échantillons sont rincés à l’eau déminéralisée puis à l’éthanol et séchés 
sous flux d’air avant d’être observés au microscope optique (MO) ou au microscope 
électronique à balayage (MEB). Un microscope optique inversé MA200 de la marque Nikon et 
un MEB Quanta450 de FEI ont été utilisés pour ces observations de surface. On notera ici que 
MO et MEB sont deux techniques employées régulièrement au cours de ces travaux de thèse, 
pour caractériser la microstructure comme expliqué ci-dessus, mais aussi pour caractériser 
l’état de surface des électrodes de travail post-mortem (voir paragraphe IV.1.2).  
 
III.3.2. Mesure de la taille de grains 
La taille des anciens grains austénitiques a été mesurée par la méthode des intercepts 
à partir de l’analyse d’images obtenues par observations au MO des échantillons attaqués au 
réactif de Curran. 10 lignes entre 250 et 500 µm de longueur, selon l’état métallurgique de 
l’échantillon, ont été tracées sur plusieurs micrographies à l’aide du logiciel ImageJ. La taille 
moyenne des grains est calculée en divisant la longueur de la ligne par le nombre de joints de 
grains coupés par la ligne. 
 
III.3.3. Caractérisation des précipités de NbC et inclusions 
Les échantillons ont été analysés après une préparation sans finition à l’OP-S 
(chimiquement actif) et sans attaque électrochimique au préalable. Ils ont été enrobés dans 
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une résine époxy et polis au papier SiC 2400 puis à la pâte diamantée de 6 µm, 3 µm, 1µm et 
finalement ¼ µm. Entre chaque étape de polissage à la pâte diamantée, l’échantillon est rincé 
à l’eau déminéralisée et à l’éthanol puis nettoyé dans un bain à ultrasons à l’éthanol pendant 
environ 1 min. Une fois les échantillons préparés, des images des différents précipités sont 
obtenues au moyen d’un MEB-FEG JEOL 7600F prime. Les différents échantillons sont 
observés à un grandissement x5000 avec un détecteur d’électrons rétrodiffusés sensible à la 
composition chimique. Les différents précipités sont alors distingués : les précipités de NbC 
plus lourds que la matrice, apparaissent en clair sur l’image, alors que les inclusions d’oxyde 
riches en Si, présentes dans les échantillons LBM, plus légères que la matrice apparaissent 
en sombre (Figure II-4). 10 images de 23,7 x 17,8 µm (422 µm²) sont acquises pour chaque 
échantillon étudié afin d’effectuer une analyse statistique de la nature des précipités et de leur 
morphologie.  
 
Figure II-4 : Images MEB-FEG en mode électrons rétrodiffusés de l'échantillon LBM plan XY « P1 » en 
mode électrons rétrodiffusés. L’image révèle la présence en blanc de précipités de NbC et en noir 
d’inclusions d’oxyde riches en Si. 
Les images sont traitées à l’aide du logiciel ImageJ. Elles sont seuillées afin d’isoler la 
population de précipités désirée, puis les points aberrants restants qui appartiennent au bruit 
de fond sont éliminés (Figure II-5). Le bruit de fond correspond à des points isolés non enlevés 
au seuillage et composés d’un unique pixel. La morphologie (diamètre, surface, facteur de 
forme) et la quantité de précipités sont ensuite mesurées par le logiciel avec une limite de 
détection de 4 pixels (environ 20 nm de diamètre).  
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Figure II-5 : Images MEB-FEG obtenues après seuillage et nettoyage de l’image de la Figure II-4 
permettant de caractériser les phases secondaires. A gauche, l’image présente les précipités de NbC 
isolés et à droite, l’image présente les inclusions d’oxyde riches en Si isolées. 
 
III.4. Apport de la microscopie électronique en transmission (MET) 
La microstructure des aciers a été également étudiée à une échelle nanométrique par 
MET. Les échantillons ont été découpés en un parallélépipède d’environ 1cm x 1cm puis 
amincis par polissage au papier SiC afin d’obtenir des coupons de faibles épaisseurs (~100 
m). Ces coupons ont été découpés grâce à un emporte-pièce mécanique sous la forme de 
disques de diamètre 3 mm (compatible avec les dimensions du porte objet du MET), puis 
amincis jusqu’à environ 30 µm d’épaisseur. Ces disques sont finalement amincis par 
électropolissage à l’aide d’un Tenupol-5 de la marque Struers en utilisant une solution 
d’attaque composée de 70 % d’éthanol, 20 % de 2-butoxyethanol et 10 % d’acide perchlorique 
sous une tension de 14 V à 2 °C. Les lames ainsi obtenues sont transparentes aux électrons. 
L’imagerie MET en champ clair et/ou champ sombre est effectuée sur un microscope JEOL 
JEM 2100F, fonctionnant à 200 kV, équipé d’une source à émission de champ, et d’un 
analyseur EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) Bruker SDD Xflash 5030. Les figures 
de diffraction électronique en aire sélectionnée (mode DEAS) sont obtenues en sélectionnant 
une aire de 150 µm sur l’image MET et ont également été obtenues par la transformée de 
Fourier de l’image MET à haute résolution (HRTEM). 
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IV)  Caractérisation du comportement en corrosion 
IV.1. Caractérisation globale du comportement en corrosion – sensibilité à la corrosion 
par piqûres 
IV.1.1. Préparation des échantillons et montage 
Le comportement en corrosion de l’acier a été étudié dans une première approche au 
moyen d’un montage à 3 électrodes permettant de tracer des courbes de polarisation 
potentiodynamiques, de réaliser des essais de chronoampérométrie ainsi que des mesures 
de spectroscopie d’impédance électrochimique (Figure II-6). L’électrolyte choisi est une 
solution fraîche de NaCl à 0,5 M versé dans un bécher ouvert, agitée et thermo-régulée à 
25 °C, dans lequel plongent les électrodes. L’électrode de référence – une électrode au 
calomel saturée ECS (E = +0,244 V/ESH à 25 °C) ou une électrode au chlorure d’argent (E = 
+0,199 V/ESH à 25 °C) – est placée dans une allonge remplie avec l’électrolyte. La contre-
électrode est une électrode de platine. L’électrode de travail est composée d’un échantillon 
d’acier 17-4PH découpé au cœur des cubes pour les échantillons d’acier LBM ou au cœur du 
cylindre pour l’acier conventionnel ; l’échantillon est connecté à un fil de cuivre et enrobé dans 
une résine époxy. Pour éviter toute confusion, le potentiel est toujours ramené par rapport à 
l’ECS pour l’ensemble des graphiques présentés.  
Afin de garantir une rugosité répétable entre chaque essai et de permettre des 
observations post-mortem, une attention particulière a été portée à l’état de surface avant 
essai. Avant chaque expérimentation, l’électrode de travail est polie à partir de papiers SiC 
d’un grade de 320, 600, 1200 et enfin 2400 ; l’électrode est ensuite rincée à l’eau 
déminéralisée et polie avec de la pâte diamantée de 6 µm, 3 µm et 1 µm. Entre chaque étape 
de polissage à la pâte diamantée, l’électrode est rincée à l’eau déminéralisée et nettoyée dans 
un bain à ultrasons pendant environ 1 min. Finalement, l’électrode est séchée sous flux d’air 
avant d’y appliquer une couche de silicone de type CAF-1 permettant d’isoler la jonction entre 
le bord de l’échantillon et la résine et ainsi d’éviter la formation de corrosion caverneuse. Avant 
de plonger l’électrode de travail dans l’électrolyte et de commencer la mesure, le silicone est 
séché pendant environ une heure afin d’assurer sa polymérisation complète.  
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Figure II-6 : Représentation schématique du montage 3 électrodes utilisé pour les expériences 
électrochimiques. 
 
IV.1.2. Suivi d’OCP et tracé de courbes de polarisation 
Le suivi du potentiel de corrosion en fonction du temps est réalisé sur la base de 
mesures d’Open Circuit Potential (OCP) sur une durée de 24 et 70 heures avec des mesures 
toutes les 10 et 30 secondes, respectivement. Pour chaque suivi, le potentiel de corrosion à 
24 et 70 heures est déterminé en faisant une moyenne des valeurs mesurées sur les 30 
dernières minutes. Les mesures d’OCP ont été répétées entre 2 et 3 fois par échantillon selon 
la répétabilité des mesures. 
Avant toute mesure potentiostatique ou potentiodynamique, les échantillons sont 
immergés à l’OCP pendant 1 heure ce qui permet d’atteindre des conditions proches de l’état 
d’équilibre. Les courbes de polarisation potentiodynamiques sont tracées avec un balayage 
en potentiel de 250 mV/h ; le potentiel est balayé de la valeur d’OCP jusqu’à un potentiel de -
0,5 V/ECS pour la branche cathodique et jusqu’à un potentiel correspondant à une valeur de 
densité de courant de 100 µA/cm² pour la branche anodique. La surface exposée est de l’ordre 
de 1,5 cm². Le tracé des courbes de polarisation a été répété au moins 5 fois par échantillon 
(jusqu’à 10 fois pour les états H900) pour la branche anodique et 3 fois pour la branche 
cathodique. Les piqûres générées à la surface après polarisation des échantillons ont été 
observées par MO et MEB. 
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IV.1.3. Caractérisation des piqûres stables par microscopie confocale 
De façon à étudier la morphologie des piqûres stables, un courant de 1 mA a été 
appliqué sur des échantillons de 1 cm² après immersion de ces derniers pendant 1 h à l’OCP. 
Les piqûres générées ont été caractérisées en premier lieu par MO et MEB. Afin de déterminer 
la morphologie et la taille des piqûres, un microscope confocal et interférométrique S Neox de 
Sensofar a été également utilisé pour tracer des cartes topologiques de la surface corrodée. 
Les valeurs caractéristiques de la morphologie des piqûres (profondeur, diamètre) sont alors 
extraites à partir de profils moyens tracés au travers des piqûres à l’aide du logiciel Gwyddion. 
 
IV.1.4. Caractérisation de la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables 
La méthode décrite ci-dessous est basée sur les travaux de M.H. Moayed et son équipe 
[79,80,93]. Pour étudier la formation de piqûres métastables, les échantillons ont été immergés 
pendant une heure à l’OCP puis polarisés à une valeur de potentiel constante de +100 mV/ECS ; 
cette valeur de potentiel se situe au milieu du palier de passivité à la fois pour les échantillons 
conventionnel et LBM. La réponse en courant en fonction du temps des échantillons est 
mesurée toutes les 0,1 secondes pour une durée totale de 1800 secondes. La surface exposée 
au milieu est de 1 cm² pour tous les échantillons. Une valeur de courant relative de 30 nA par 
rapport au courant de base a été choisie comme valeur seuil à partir de laquelle un transitoire 
de courant est considéré comme une piqûre métastable. Les courbes d’évolution du courant 
en fonction du temps ont été répétées 5 fois par échantillon de manière à permettre une étude 
statistique. A partir de ces courbes, les transitoires de courant sont analysés : différents 
paramètres caractéristiques de ces transitoires sont extraits des courbes et traités de manière 
statistique comme expliqué dans le chapitre IV.  
 
IV.2. Apport de la spectroscopie d’impédance électrochimique à l’étude des 
propriétés des films passifs 
L’analyse des propriétés électrochimiques des films passifs a été réalisée sur la base de 
mesures d’impédance électrochimique conduites selon les conditions et le montage décrits 
précédemment (IV.1.1) en milieu NaCl 0,5 M agité et exposé à l’air du laboratoire (T = 25 °C). 
Pour ces essais, le montage électrochimique précédemment décrit est légèrement modifié 
avec le remplacement de la contre électrode de platine par un feuillet de graphite de grande 
surface (> 10 cm²). Tous les essais de spectroscopie d’impédance électrochimique (SIE) ont 
été réalisés sur une gamme de fréquence de 100 kHz à 10 mHz avec une modulation en 
potentiel sinusoïdale d’une amplitude de 10 mV autour du potentiel de corrosion, en prenant 
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8 points par décade et en moyennant sur 5 mesures pour chaque point. Deux séries d’essais 
ont été réalisées. La première série d’essais correspond à la répétition de 5 mesures 
d’impédance, réalisées les unes après les autres sur le même échantillon d’acier 
conventionnel, sans nouvelle étape de polissage entre chaque mesure. L’objectif de cette série 
d’essais est de calculer la structure d’erreur des mesures d’impédance en utilisant le 
measurement model. Avant la première mesure d’impédance, une immersion à l’OCP de 12h 
est respectée de manière à s’approcher des conditions de quasi équilibre. Les données issues 
de ces essais ont été retracées puis simulées à l’aide du programme développé par Watson 
et Orazem [94]. Ce programme permet d’analyser les résultats à partir du measurement model 
et d’accéder à la structure d’erreur aléatoire des mesures d’impédance. Enfin, il permet 
également de simuler les résultats à partir d’un modèle codé en Python par l’utilisateur, comme 
le modèle de Young. La deuxième série d’essais a consisté en des mesures d’impédance 
réalisées après 12 h d’immersion à l’OCP en milieu NaCl 0,5 M sur les échantillons LBM et 
conventionnel. Les échantillons sont polis avant chaque mesure d’impédance et, pour chaque 
échantillon, les mesures sont répétées trois fois pour vérifier la reproductibilité. Les mesures 
d’impédance ont été réalisées et exploitées à partir du measurement model avec le soutien de 
Bernard Tribollet (LISE, Paris, France) et de Mark Orazem (University of Florida, Gainesville, 
USA). 
 
V)  Autres caractérisations des films passifs 
V.1. Préparation des échantillons : étape de formation des films passifs 
Dans le but d’observer et de caractériser le film passif formé en solution NaCl 0,5 M à 
la surface des échantillons d’acier 17-4PH, des coupons de 1cm² de surface ont été découpés 
en cœur d’éprouvettes (cubes ou cylindres). Les coupons ont été polis en suivant la même 
méthodologie que pour la préparation des électrodes pour les essais électrochimiques (IV.1.1) 
avec une finition supplémentaire à la pâte diamantée ¼ µm. Les coupons, une fois secs, sont 
connectés à un câble en cuivre collé par de la colle d’argent au dos de l’échantillon, enrobés 
à l’aide de silicone et séchés pendant au moins 2 heures. Un film passif, supposé représentatif 
de celui présent à la surface des électrodes lors des essais de polarisation potentiodynamique, 
est développé à la surface des échantillons par immersion de ceux-ci dans une solution de 
NaCl 0,5 M : les échantillons sont laissés pendant 1 heure à l’OCP avant d’être polarisés dans 
le domaine passif à +150 mV par rapport à l’OCP pendant 30 minutes. Les coupons sont 
ensuite délicatement décrochés, rincés à l’eau déminéralisée, nettoyés dans un bain à 
ultrasons à l’acétone puis à l’éthanol et finalement séchés sous flux d’air. 
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V.2. Préparation par MEB/FIB des échantillons de films passifs  
Des coupes transverses du film passif ont été préparées par faisceau d’ions focalisés 
(Focus Ion Beam (FIB)) dans un MEB FEI dual beam Helios nanolab 600i à partir des coupons 
préparés précédemment. La zone choisie pour la coupe est déterminée à l’aide du MEB en 
mode électrons rétrodiffusés afin de repérer des précipités de NbC sur la surface exposée à 
l’électrolyte. Pour préserver l’intégrité du film passif pendant l’érosion, la zone choisie est 
recouverte d’un dépôt de carbone nanométrique sur lequel est réalisé, à partir d’une source 
électronique puis d’une source ionique, un dépôt de platine d’environ 3 µm d’épaisseur. La 
zone ainsi protégée est ensuite abrasée par le faisceau d’ions focalisés de manière à obtenir 
une lame, visible sur la Figure II-7. La lame découpée est amenée et fixée sur une grille de 
molybdène à l’aide d’un micromanipulateur puis amincie par le faisceau d’ion jusqu’à ce qu’elle 
devienne transparente aux électrons. Cette lame est ainsi observable au MET.  
 
Figure II-7 : Images MEB des étapes de préparation de la lame : l’acier 17-4PH conventionnel est en 
cours d’érosion par le FIB après dépôt de carbone et de platine (a), puis la lame découpée est 
amincie par érosion successive de chaque face (b). 
La préparation des lames MET par MEB-FIB a été réalisée par Claudie Josse à l'UMS 
Raimond Castaing de Toulouse. 
 
V.3. Analyses STEM – EDS 
Les analyses en MET et Scanning Transmission Electron Microscopy (STEM) des 
coupons ont été réalisés avec un microscope JEOL cold-FEG JEM-ARM200F fonctionnant à 
200 kV, équipé d’une sonde corrigée de l’aberration sphérique de 0,78 Å de résolution 
spatiale. Les films passifs ont été analysés par STEM en mode champ clair et mode champ 
sombre annulaire à grand angle ou High-Angle Annular Dark Field (HAADF). Le microscope 
est aussi équipé d’un détecteur EDS Jeol Centurio SDD permettant d’analyser la composition 
Dépôt de Pt
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chimique des films passifs. Des cartographies qualitatives, ainsi que des profils chimiques et 
des pointés EDS ont été réalisés le long du film passif et à l’interface film passif / alliage. 
 
V.4. Analyses par spectroscopie de photoélectrons X (XPS) 
Les analyses XPS ont été menées avec un appareil Thermo Kalpha équipé avec une 
source photonique monochromatique de la raie Kα de l’aluminium (hν = 1486,6 eV). La zone 
éclairée par le faisceau X est d’environ 400 µm de diamètre. Un survey avec une énergie de 
passage du détecteur de 150 eV a été récolté avant la réalisation des spectres hautes-
résolutions afin d’identifier les éléments à analyser. Les spectres hautes-résolutions du Fe 2p, 
Cr 2p, Cu 2p, Ni 2p, Nb 3d, C 1s, O 1s et Si 2p ont ensuite été enregistrés pour chaque 
échantillon. Tous les spectres ont été analysés avec le logiciel intégré Avantage (Thermo). 
Une ligne de base de type Shirley a systématiquement été soustraite pour chaque spectre. 
Des profils en profondeur ont été obtenus par décapage aux ions Ar+ pour le Fe 2p, le Cr 2p, 
le Nb 3d et l’O 1s. Une énergie de passage de 60 eV a été déterminée comme étant le meilleur 
compromis entre résolution et temps d’expérience pour les profils en profondeur. Des 
références de fer et de chrome métalliques ainsi que d’oxydes Fe2O3 et Cr2O3 ont été 
analysées pour générer des spectres de référence pour les spectres du Fe 2p et du Cr 2p. Les 
paramètres des composantes des spectres de référence ont été extraits et utilisés pour la 
décomposition des spectres des échantillons d’étude. Les ratios d’intensité des multiplets de 
2:1 et de 3:2 ont été respectés pour la décomposition respectivement des spectres 2p3/2 et 
2p1/2 et 3d5/2 et 3d3/2. Une combinaison de contribution Lorentzienne / Gaussienne d’un facteur 
de 30/70 a été utilisée pour décomposer tous les spectres, en ajoutant occasionnellement des 
paramètres d’asymétrie pour les composants métalliques. La réalisation et le traitement de 





 Chapitre III : 
 Etude de la microstructure des aciers 
inoxydables martensitiques 17-4PH 
 
- 68 - 
Chapitre III : Etude de la microstructure des aciers inoxydables 
martensitiques 17-4PH 
L’état de l’art décrit au chapitre I a permis de montrer l’impact du procédé LBM sur la 
microstructure de l’acier 17-4PH et de mettre en évidence la complexité de cette 
microstructure. En effet, de manière générale pour tous les matériaux, les microstructures 
issues du procédé LBM, et potentiellement les propriétés associées, dépendent fortement des 
paramètres de fabrication utilisés lors de l’élaboration. Dans ce chapitre, certaines des 
techniques expérimentales présentées au chapitre II vont être utilisées pour décrire la 
microstructure à différentes échelles d’un acier 17-4PH LBM par comparaison au même acier 
élaboré par métallurgie conventionnelle. Pour les échantillons LBM, deux campagnes de 
fabrication ont été réalisées : les campagnes « P1 » (poudre métallique recyclée 7 fois : R7) 
et « P2 » (poudre métallique neuve : R0). Les microstructures issues de ces deux campagnes 
seront comparées lorsque cela s’avèrera nécessaire.  
 
I)  Microstructure globale 
I.1. Anciens joints de grains austénitiques et lattes de martensite 
Les échantillons d’acier 17-4PH étudiés ont été traités avec le traitement thermique de 
référence, appelé état « H900 », qui est composé d’une mise en solution (1040 °C, 1 h) suivie 
d’une trempe à l’air puis d’un revenu H900 (480 °C, 1 h). Les échantillons d’acier 
conventionnel et LBM ont été observés après une attaque chimique avec les réactifs de Fry et 
Curran afin de révéler leur microstructure (Figure III-1). Les micrographies optiques obtenues 
après attaque au réactif de Fry révèlent une microstructure martensitique α’ composée de 
paquets de lattes de même orientation à l’intérieur d’anciens grains austénitiques γ. En raison 
de la transformation rapide γ  α’ lors de la trempe, les lattes de martensite se forment depuis 
les anciens grains austénitiques vers le cœur du grain selon certaines orientations permises 
(relation de type Kudjumov et Sachs) ; cela conduit à des blocs de lattes de martensite 
fortement désorientés les uns par rapport aux autres. Pour les deux matériaux, LBM et 
conventionnel, grâce au processus de recristallisation induit par la mise en solution, la 
microstructure est homogène pour ce qui concerne la taille des grains. Ceci explique que pour 
l’acier LBM, à l’état H900, les traces dues au passage du laser ne sont plus visibles, que ce 
soient les bains de fusion en forme de goutte dans le plan XZ ou la stratégie de remplissage 
couche par couche du laser dans le plan XY, et cela contrairement à ce que l’on peut observer 
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pour les échantillons bruts de fabrication (voir Annexe 2 :). Les échantillons LBM P2 (non 
montrés ici) ne présentent pas de différence à l’échelle de la MO avec les échantillons LBM 
P1. Pour les deux campagnes P1 et P2, le plan YZ semble équivalent au plan XZ à l’état H900 
comme à l’état brut de fabrication, ce qui peut s’expliquer par le fait que l’on effectue une 
rotation du laser de 67° entre chaque couche fusionnée. 
 
Figure III-1 : Micrographies optiques de l’acier 17-4PH conventionnel (a et b) et LBM P1 R7 (c et d) 
dans l’état H900 obtenues après une attaque chimique au réactif de Fry (a, c et d) et au réactif de 
Curran (b). Les inserts montrent les orientations des plans étudiés suivant les échantillons : plan 
parallèle à l’axe du cylindre pour l’acier conventionnel (a et b) et les plans XY (c) et XZ (d) pour les 
échantillons LBM. On rappelle ici que l’axe z correspond à la direction de construction des 
échantillons LBM. 
Les attaques au réactif de Curran pour l’échantillon conventionnel (Figure III-1 b), LBM 
XY et LBM XZ (non montrés ici) permettent d’observer les anciens joints de grains 
austénitiques. Dans le cas d’acier martensitique, la taille de grains est un critère secondaire 
devant la taille des paquets et des blocs de lattes, notamment pour les propriétés mécaniques 
(chapitre I) [10,12]. Néanmoins, la taille de grains a été mesurée par analyse d’image en 
utilisant le logiciel Image J sur 4 images : elle est de 16,8 ± 3,0 µm pour l’acier conventionnel, 
17,8 ± 1,2 µm pour l’échantillon LBM XY P1 et 18,6   1,3 µm pour l’échantillon LBM XZ P1. 
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similaire pour les aciers conventionnel et LBM, les lattes (et des paquets de lattes) de 
martensite seraient plus fines pour les échantillons LBM que pour l’acier conventionnel, bien 
que l’attaque chimique ne permette pas de distinguer les lattes.  
 
I.2. Identification des différentes phases  
Les phases présentes dans les échantillons d’acier 17-4PH ont été identifiées par 
diffraction des rayons X (DRX). Les diffractogrammes obtenus pour les aciers conventionnel 
et LBM P1 (R7) dans l’état de référence H900 sont représentés sur la Figure III-2. La phase 
martensitique possède une structure cristallographique CC (α’-Fe, groupe d’espace Im-3m, a 
= 2,87 Å) pour tous les échantillons, comme attendu pour une martensite à faible teneur en 
carbone (chapitre I). Une phase secondaire austénitique, de structure cristallographique CFC 
(γ-Fe, groupe d’espace Fm-3 m, a = 3, 59 Å), a été détectée pour les trois échantillons LBM 
mais pas pour l’acier conventionnel. Notons ici que la phase austénitique n’a été observée 
pour aucun échantillon lors des analyses effectuées en MO et en MEB après attaque chimique, 
ce qui pourrait s’expliquer par une faible teneur en austénite même pour les échantillons LBM.  
 
Figure III-2 : Analyse DRX d’échantillons d’acier 17-4PH (état H900) issus de la métallurgie 
conventionnelle ou obtenus par LBM lors de la campagne P1 avec à gauche les diffractogrammes, et 
à droite un zoom sur le pic de diffraction principal. Les phases martensitique (α’) et austénitique (γ) 
sont indiquées. 
Afin d’obtenir la proportion de phases présentes dans les aciers étudiés, un dosage 
précis de la fraction de martensite et d’austénite a été réalisé par une analyse DRX en 
dispersion d’énergie. Les résultats des mesures effectuées sont présentés dans le Tableau 
III-1 pour les échantillons d’acier conventionnel, LBM P1 (poudre métallique R7) et LBM P2 
(poudre métallique R0) dans l’état H900. La fraction massique des phases dans chaque 
échantillon est mise en regard de la dureté Vickers mesurée sous une charge de 500 g et 
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calculée en faisant la moyenne sur 10 mesures. On vérifie ainsi que l’acier conventionnel 
contient très peu d’austénite (0,8 %) alors que l’acier LBM P1 en contient une quantité non 
négligeable (autour de 10 %), tandis que l’acier LBM P2 en possède une quantité plus 
modérée (entre 1 % et 3 % suivant le plan étudié). Plus précisément, la quantité d’austénite 
mesurée pour les échantillons LBM P1 est de 12 % pour le plan XY et de seulement 8 % pour 
les plans (X,Y)Z. On retrouve cette différence en matière de quantité d’austénite entre le plan 
XY et les plans selon Z pour les échantillons LBM P2. Ces résultats suggèrent une anisotropie 
morphologique de l’austénite ou une orientation privilégiée selon la direction XY qui pourrait 
provenir de la structure colonnaire initiale de l’acier LBM.  
 
Tableau III-1 : Quantification des phases obtenue par analyse DRX en dispersion d’énergie associée 
à la microdureté Vickers à 500 g mesurée sur les échantillons d’acier 17-4PH dans l’état H900. P1 et 
P2 font référence respectivement aux échantillons issus d’une poudre métallique R7 et R0.  
La comparaison de la teneur en austénite avec la dureté Vickers des échantillons 
(Tableau III-1) montre qu’il y a une corrélation entre la quantité d’austénite et la dureté et par 
conséquent avec la résistance mécanique de l’acier. En effet, si l’on compare les aciers entre 
eux sans tenir compte de l’orientation, l’échantillon conventionnel possède la dureté la plus 
grande et le plus faible taux d’austénite ; l’acier LBM P2 qui possède un peu plus d’austénite 
a une dureté plus faible, et enfin l’acier LBM P1 qui a la teneur en austénite la plus importante 
présente la dureté la plus faible. La stabilité de cette austénite après le traitement thermique 
(mise en solution – trempe – revenu) indique qu’il s’agit en majeure partie d’austénite de 
réversion qui se forme en très faible quantité pour les aciers 17-PH conventionnel. Cette 
diminution de la dureté est cohérente avec le gain de ductilité apporté par l’austénite de 
réversion. Ainsi, bien que tous les échantillons d’acier aient subi le même traitement thermique 
H900, la fraction massique des phases après ce traitement est différente entre l’acier 
conventionnel et l’acier LBM, mais aussi entre les aciers LBM élaborés à partir d’une poudre 
neuve (R0) et d’une poudre recyclée R7. Ces différences pourraient être dues à une légère 
variation de la teneur en éléments d’alliage entre les aciers conventionnel et LBM, comme le 
Cr (LBM P1 et P2 : 16,2 %m, conventionnel : 15,4 %m), le Ni (LBM P1 et P2 : 4,1 %m, 
conventionnel : 4,5 %m), le Cu (LBM P1 et P2 : 3,6 %m, conventionnel : 3,2 %m), le Si (LBM 
P1 et P2 : 0,71 %m, conventionnel : 0,35 %m) ou le N (LBM P1 : 0,035 %m, LBM P2 : 
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0,028 %m, conventionnel : 0,030 %m). Des éléments mineurs tels que le Mo et P présents 
dans le matériau conventionnel et absents dans les échantillons LBM peuvent aussi modifier 
localement la stabilité de l’austénite. Des travaux récents de S. Vunnam et ses collaborateurs 
[49] ont permis de montrer l’influence de la composition chimique de la poudre métallique 
initiale sur la proportion des phases dans les pièces finales pour un acier 17-4PH LBM. Ces 
auteurs soulignent notamment l’effet des éléments stabilisateurs alphagènes comme le Cr et 
le Mo sur la phase martensitique et des stabilisateurs gammagènes comme le Ni, le N, le Cu 
ou le C sur la phase austénitique. P. Zapico et al. [95] ont aussi étudié l’évolution de la 
composition de la poudre métallique de 17-4PH au cours de fabrications LBM successives en 
partant de poudre neuve jusqu’à des états de recyclage R10 et R20. Ces travaux ont montré 
une augmentation significative du taux d’azote dans les poudres métalliques recyclées R10 et 
R20 par comparaison avec la composition de la poudre neuve par pénétration du N2 entre les 
fabrications. Ainsi, comme discuté précédemment dans le chapitre I (partie II.3), la stabilisation 
d’austénite, liée à la diminution de la valeur de Ms, est fortement impactée par l’augmentation 
de la teneur en interstitiels, notamment le carbone et l’azote. Entre l’état R0 de l’échantillon 
LBM P2 (teneur en azote de 0,028 %m) et l’état R7 de l’échantillon LBM P1 (teneur en azote 
de 0,035 %m), la concentration en azote est 25 % plus élevée pour les échantillons LBM P1, 
ce qui pourrait expliquer la stabilisation d’austénite plus importante pour l’état R7 malgré le 
traitement thermique. Toutefois la composition chimique n’est pas suffisante pour expliquer la 
stabilisation de l’austénite des échantillons LBM. Les travaux de thèse de N. Guennouni ont 
montré que la forte teneur en austénite de réversion dans les aciers LBM P1 pouvait être reliée 
à la distribution très hétérogène des éléments gammagènes après la mise en solution à 
1040  °C. Une telle distribution était associée à une diminution de la valeur de Ms pour l’acier 
LBM P1 (Ms = 100  °C) par rapport à l’acier conventionnel (Ms = 150  °C) ce qui se traduisait 
par une augmentation de la force motrice pour la transformation de la martensite en austénite 
de réversion lors du revenu à 480  °C. De plus, les premières observations en MO (Figure 
III-1) ont laissé deviner des lattes de martensite plus fines pour l’acier LBM P1 que pour l’acier 
conventionnel ; ceci sera vérifié par la suite grâce aux observations effectuées au MET. En 
accord avec les hypothèses de N. Guennouni, cette diminution de la taille des lattes de 
martensite peut être interprétée comme une augmentation du nombre de sites de germination 
pour l’austénite de réversion d’une part, et d’autre part peut faciliter la croissance de cette 
phase en accélérant la diffusion des éléments d’alliage gammagènes à l’interface entre les 
lattes de martensite lors du revenu. Ainsi, le gradient chimique des éléments d’alliage, 
notamment aux interfaces, apparaitrait comme le moteur de la réversion de la martensite en 
austénite lors du revenu. D’autres facteurs comme la présence de contraintes résiduelles, la 
complexité des cycles thermomécaniques lors de la fabrication et les défauts propres au 
procédé LBM pourraient aussi contribuer à la stabilisation de l’austénite à température 
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ambiante. Comme dit précédemment, il est très probable que la majeure partie de l’austénite 
observée soit de l’austénite de réversion formée lors du revenu à 480 °C. Toutefois, la 
présence d’une faible part d’austénite résiduelle ne peut pas être exclue. Ainsi, afin de 
compléter ces résultats, et en particulier de déterminer la morphologie de l’austénite, de la 
localiser et de pouvoir identifier si toute la phase austénitique observée dans l’acier LBM 
correspond à de l’austénite de réversion, une étude par MET a été effectuée. 
 
II)  Microstructure à l’échelle de la microscopie électronique en 
transmission 
II.1. Identification des phases 
Une première étude par MET a été menée afin d’identifier l’ensemble des phases 
présentes dans l’alliage 17-4PH. Les images en champ clair des Figure III-3 a et b montrent 
une vue d’ensemble de la zone étudiée pour les échantillons conventionnel (a) et LBM XY P1 
(b). Les lattes de martensites de l’échantillon LBM XY P1 (mesurées entre 50 nm et 800 nm) 
présentes dans un bloc sont plus fines que celles de l’échantillon conventionnel (mesurées 
entre 700 nm et 2,5 µm) en accord avec l’hypothèse basée sur les observations en MO. La 
martensite a été identifiée dans les deux échantillons par diffraction électronique en aire 
sélectionnée (DEAS), en utilisant la structure CC avec un paramètre de maille a = 2,868 Å, 
identique aux résultats issus de la DRX. Des précipités submicrométriques ont aussi été 
détectés dans les deux échantillons et identifiés par EDS comme étant des carbures de 
niobium (NbC). Ces carbures semblent avoir une taille variable suivant les échantillons : pour 
l’échantillon LBM XY (Figure III-3 b) quelques carbures de forme sphérique et d’un diamètre 
inférieur à 500 nm ont été observés, tandis que, pour l’échantillon conventionnel (Figure 
III-3 a), les carbures observés sont de forme sphérique pour les plus petits quand les plus gros 
ont une forme elliptique avec une taille proche de 1 µm. Cependant, compte-tenu de la taille 
de la zone observée au MET, il est évident que seul un faible pourcentage des précipités de 
NbC présents dans les échantillons a été observé auMET. La taille et la distribution de ces 
carbures seront donc analysées plus en détail par la suite.  
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Figure III-3 : Images en champ clair obtenues au MET des aciers conventionnel et LBM XY à un faible 
grandissement pour l’échantillon conventionnel (a) et LBM P1 XY (b). Images en champ clair des 
précipités riches en cuivre localisés par des flèches rouges pour l’échantillon conventionnel (c) et LBM 
P1 XY (d). (e) image de MET à haute résolution d’un précipité riche en cuivre dans l’échantillon LBM 
XY et (f) image en champ clair montrant de l’austénite résiduelle au joint de latte (cercle rouge). Les 
inserts des figures a et f correspondent aux diffractions électroniques en aire sélectionnée réalisées 
avec un diaphragme de 150 nm. L’insert de la figure e correspond à la diffraction digitale obtenue par 
transformée de Fourier de l’image à haute résolution. 
Dans l’échantillon LBM XY P1, un nombre important de précipités riches en Si a aussi été 
détecté avec des tailles proches des précipités de NbC. D’après la littérature, ces précipités 
correspondraient à des inclusions d’oxyde caractérisées par une concentration importante de 
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à la présence d’oxygène dans les poudres métalliques, qui oxyde localement l’acier, malgré la 
présence de gaz protecteur lors de la fabrication. Ces inclusions, que l’on considérera par la 
suite comme des défauts de fabrication, ont été caractérisées par différents auteurs dans des 
aciers inoxydables austénitiques élaborés par LBM comme le 316L [62,87] ou 304L [88] ; elles 
peuvent affecter les propriétés mécaniques, mais aussi la résistance à la corrosion de l’acier. 
Des précipités durcissant riches en cuivre formés lors du revenu, typiques des aciers 
17-4PH, ont été observés dans des lattes de martensite pour les deux échantillons (Figure 
III-3 c et d). La transformée de Fourier de l’image à haute résolution effectuée sur un précipité 
durcissant de l’échantillon LBM XY montre que ces précipités ont une structure CC (Im-3m) 
avec un paramètre de maille a = 3,026 Å. Ces précipités sont cohérents avec la matrice 
martensitique en accord avec la littérature pour les conditions de revenu H900 [14,27,96,97]. 
Cependant, la détection de ces précipités a été rendue difficile pour l’échantillon conventionnel 
par le fait que leur taille semble inférieure à 10 nm contrairement à l’échantillon LBM XY où 
des précipités durcissants de 10 à 15 nm ont été observés (Figure III-3 e). Des précipités 
riches en Cu de taille plus importante dans les échantillons LBM par rapport à l’échantillon 
conventionnel pourraient contribuer à expliquer les plus faibles valeurs de dureté mesurées. 
En effet, différents travaux portant sur l’évolution de la structure des précipités riches en cuivre 
dans les aciers à durcissement structural, dont le 17-4PH, ont montré que la taille critique de 
passage de particules CC cohérentes avec la matrice martensitique à des structures maclées 
9R puis 3R semi-cohérentes (accommodation du réseau par les dislocations) est de l’ordre de 
5 nm ; ensuite, les précipités deviennent incohérents (structure CFC) lorsqu’ils atteignent une 
taille voisine de 15-20 nm (Chapitre I, partie I.3.1) [14,17,96,98]. Ainsi la dureté supérieure 
pour l’échantillon conventionnel par comparaison avec les échantillons LBM P1 et P2 dans 
l’état revenu H900, est principalement due à la présence de particules riches en cuivre de taille 
très faible de l’ordre de 5 nm cohérente voir semi cohérente avec la matrice contrairement à 
l’échantillon LBM, qui présente une précipitation plus avancée avec des particules riches en 
cuivre de diamètre supérieur à 10 nm. 
Enfin, sur la base de ces premières observations, pour les aciers conventionnel et LBM, 
il n’a pas été détecté d’austénite de réversion, et cela malgré l’apport du MET-EDS. Un seul 
grain d’austénite a été détecté au niveau d’un joint de paquet de lattes de martensite pour 
l’échantillon LBM XY (en contraste plus sombre sur la Figure III-3 f), caractérisé par DEAS par 
une structure CFC (a = 3,59 Å) en accord avec les résultats DRX. Les mesures EDS au niveau 
de ce grain révèlent que cette austénite a une composition équivalente à la matrice 
martensitique et correspond donc à de l’austénite résiduelle non transformée lors de la trempe 
qui suit l’étape de mise en solution à 1040  °C (Chapitre I). Ainsi, l’austénite dans les aciers 
17-4PH semble être difficilement localisable et encore plus pour les échantillons élaborés par 
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LBM où elle pourrait avoir une taille très faible, en particulier pour l’austénite de réversion 
générée par le revenu. Il apparaît donc important de pouvoir comprendre où se forme chaque 
type d’austénite au vu de leur impact sur les propriétés de l’acier. 
 
II.2. Austénite de réversion et austénite résiduelle 
Afin de mieux caractériser et de distinguer l’austénite résiduelle et l’austénite de réversion, 
l’étude a été poursuivie par MET, puis par STEM-EDS (Scanning Transmission Electron 
Microscopy – microscopie électronique en transmission à balayage) sur l’échantillon LBM XY 
P1. Les images en champ clair et en champ sombre au niveau d’un joint de latte de martensite 
sont présentées sur la Figure III-4. La DEAS effectuée sur ce joint de latte en axe de zone 
[111] de la martensite (insert sur la Figure III-4) fait apparaître des tâches de diffraction 
supplémentaires caractéristiques de l’austénite (structure CFC). En sélectionnant cette tâche 
de diffraction, l’image en champ sombre permet de localiser l’austénite (taille inférieure à 
10 nm de largeur) le long d’un joint de lattes. La morphologie de cette austénite se formant en 
liséré allongée le long des lattes de martensite laisse supposer qu’il s’agit d’austénite de 
réversion. En effet, Nakada et ses collaborateurs [37] ont montré que l’austénite de réversion 
a tendance à se former le long des interfaces où l’énergie d’interface et l’énergie de 
déformation élastique sont plus faibles pour un acier martensitique allié au Ni. De ce fait, les 
anciens joints de grains austénitiques et les joints de lattes de martensite constituent des sites 
favorables pour la germination de l’austénite de réversion. 
 
Figure III-4 : Austénite de réversion détectée le long des joints de lattes de martensite de l’acier 17-
4PH LBM XY observée au MET a) en champ clair et b) en champ sombre. L’insert de la figure a 
correspond à la figure de diffraction électronique en aire sélectionnée obtenue à l’aide du diaphragme 
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En revenant sur les résultats des analyses DRX, la fraction massique non négligeable 
d’austénite dans les échantillons LBM P1 et les différences de fraction massique détectées 
suivant l’orientation (12 % plan XY, 8 % plans selon Z), semblent confirmer cette hypothèse : 
il s’agirait bien d’austénite de réversion formée lors du revenu aux joints de lattes, de faible 
épaisseur, et dessinant un réseau le long de ces lattes (visible pour l’échantillon LBM XY sur 
la Figure III-4). Ainsi, la texture morphologique observée sur les échantillons LBM bruts de 
fabrication doit conduire, même après le traitement thermique, à une morphologie de 
l’austénite de réversion globalement allongée selon la direction de fabrication Z.  
Pour compléter cette étude, des analyses STEM-EDS ont été réalisées sur l’échantillon 
LBM XY. Les images STEM en champ clair et en champ sombre annulaire à grand angle 
(HAADF: high angle annular dark field) sur une surface réduite de l’échantillon LBM XY sont 
données sur la Figure III-5 a et b, et montrent les différents éléments caractéristiques de la 
microstructure : des lattes de martensite, un joint de paquet de lattes (orientation différente 
des lattes), des joints de lattes, de l’austénite aux joints de lattes, un précipité de NbC et des 
précipités riches en cuivre. Deux zones ont été étudiées en particulier par imagerie STEM en 
mode HAADF couplée à des cartographies EDS du Ni et du Cu : la zone 1 (Figure III-5 c) qui 
correspond à une latte de martensite coincée entre deux lattes d’orientations différentes, et la 
zone 2 (Figure III-5 d) qui intègre un grain d’austénite. Dans la zone 1, les précipités riches en 
cuivre sont répartis de manière homogène dans les différentes lattes de martensite en lien 
avec les ségrégations en Cu visibles sur la cartographie EDS. De plus, la cartographie EDS 
du Ni montre une ségrégation importante de cet élément au niveau des joints de lattes sur un 
liséré de faible épaisseur correspondant au contraste plus clair observé sur la micrographie 
STEM HAADF. Ce fin liséré est identifié comme étant de l’austénite enrichie en Ni, et donc à 
de l’austénite de réversion, analogue à celle observée au niveau des joints de lattes de la 
Figure III-4 [31,35]. D. Raabe et son équipe ont observé ce mécanisme de ségrégation du Ni 
et des éléments gammagènes au niveau des joints de lattes dans un acier martensitique [36]. 
Cette ségrégation aux joints de lattes est favorisée thermodynamiquement par rapport au 
cœur des lattes ; elle permet la diminution de la température de réversion Ac1 de la martensite 
en austénite et conduit à une taille nanométrique de l’austénite de réversion formée le long 
des joints de lattes et de grain. On peut aussi constater la présence de cuivre ségrégé au 
niveau de l’austénite de réversion, ce qui montre la simultanéité des processus de précipitation 
du cuivre et de transformation de la martensite en austénite de réversion au cours du revenu. 
Enfin, il est important de relever que, bien que non observés pour l’acier conventionnel, ces 
lisérés d’austénite de réversion nanométriques pourraient aussi être présents dans cet acier, 
bien qu’en plus faible quantité. 
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Figure III-5 : Images STEM (a) en champ clair et (b) champ sombre annulaire à grand angle (HAADF) 
de l’acier 17-4PH LBM XY au niveau de lattes de martensite et de grains d’austénite. Les analyses 
STEM-EDS des zones 1 (c) et 2 (d) montrent les images STEM HAADF associées aux cartographies 
EDS du Cu et du Ni correspondantes. 
La zone 2 (Figure III-5 d) a été identifiée comme intégrant un grain allongé d’austénite 
entre deux lattes de martensite. La DEAS effectuée sur ce grain, non montrée ici, confirme 
qu’il s’agit d’austénitique. La cartographie EDS du Ni permet de voir une répartition homogène 
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phase martensitique. Cette austénite a donc été identifiée comme de l’austénite résiduelle qui 
s’est formée pendant la mise en solution à 1040 °C et n’a pas été transformée en martensite 
lors de la trempe : elle possède donc la même composition chimique que la matrice 
martensitique. La cartographie EDS du Cu montre une répartition homogène de cet élément 
dans le grain d’austénite, sans précipitation, ce qui s’explique par la plus grande solubilité du 
cuivre dans la phase CFC du Fe (Chapitre I). Lors du revenu, la diffusion des éléments 
d’alliage (Ni, Cu…) dans l’austénite résiduelle se fait de manière homogène en solution solide. 
En conclusion les différentes observations réalisées montrent que l’austénite résiduelle 
semble avoir des morphologies différentes allant du grain équiaxe au niveau des anciens joints 
de grains (Figure III-3) à des formes allongées le long des joints de lattes de martensite (Figure 
III-5), mais toujours avec une taille autour d’une centaine de nanomètre. Cette austénite a été 
observée uniquement pour l’échantillon LBM XY et pas du tout sur l’échantillon conventionnel, 
non observé en STEM.  
Ainsi, comme discuté précédemment, la différence de dureté d’environ 50 HV entre les 
échantillons d’acier conventionnel et LBM provient, d’une part de la quantité d’austénite de 
réversion plus importante, et d’autre part de la présence de précipités riches en cuivre de 
tailles plus importantes pour les échantillons LBM par rapport à l’acier conventionnel. En 
revanche, si l’on suppose que l’état de précipitation du cuivre dans l’acier 17-4PH, pour un 
même traitement thermique, est uniquement dépendant du procédé de fabrication et de ses 
paramètres (poudre métallique et paramètres de balayage du laser), on peut supposer que 
l’état de précipitation entre les plateaux LBM P1 et P2 est similaire, car obtenu avec les mêmes 
paramètres machine. Ainsi la différence de dureté entre les échantillons P1 et P2 serait 
uniquement liée à la proportion d’austénite - principalement de réversion – en lien avec des 
hétérogénéités chimiques plus importantes dans les échantillons P1, ce qui favoriserait la 
ségrégation d’éléments gammagènes, particulièrement le Ni, malgré une composition 
chimique des poudres métalliques initiales quasiment identique. En effet, l’acier LBM P1 est 
issu d’une poudre recyclée R7, alors que l’acier P2 est issu d’une poudre neuve R0. Comme 
discuté précédemment, une quantité d’azote plus importante a été mesurée dans l’acier LBM 
P1 (R7) en comparaison avec le LBM P2 (R0). Or, le recyclage peut être responsable de 
l’augmentation du taux d’éléments interstitiels tels que l’azote (élément stabilisateur important 
de l’austénite) et l’oxygène dans les poudres, même quand l’argon est utilisé comme gaz 
protecteur, et générer ainsi une hétérogénéité chimique importante [44,45,95]. Cette grande 
hétérogénéité chimique serait associée à une diminution de la valeur de Ms, comme indiqué 
précédemment, en référence aux travaux de thèse de Nizar Guennouni. 
Ainsi, des différences de microstructure ont été observées entre l’acier LBM et l’acier 
conventionnel pour ce qui concerne la taille des lattes de martensite, le ratio austénite / 
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martensite et la taille des précipités riches en cuivre. Ces différences sont reliées 
principalement aux hétérogénéités chimiques, avec une ségrégation des éléments d’alliage 
plus importante pour les échantillons LBM malgré un même traitement thermique appliqué aux 
échantillons LBM et conventionnel. Ceci peut en partie être lié aux conditions particulières de 
cycle thermique subies par l’acier lors de l’impression par LBM. Les états de précipitation 
sensiblement différents entre LBM et conventionnel concernant les précipités riches en cuivre, 
et les hétérogénéités chimiques mises en évidence, laissent aussi supposer que la 
précipitation des NbC peut être différente entre les deux aciers. 
 
III)  Caractérisation des précipités de NbC 
III.1. Observation des précipités de NbC 
Des précipités de NbC de tailles et morphologies variables entre l’acier LBM et 
conventionnel ont été observés par MET. Ces précipités de NbC ont aussi été étudiés à un 
plus faible grandissement en MEB et en MEB-FEG afin de déterminer leur densité dans les 
différents échantillons et d’évaluer leur taille. Les micrographies en électrons rétrodiffusés 
obtenues par MEB des échantillons conventionnel et LBM XY P1 après attaque au réactif de 
Fry montrent sur la Figure III-6 les précipités de NbC (en blanc) présents aussi bien au niveau 
des lattes de martensite qu’aux anciens joints de grains austénitiques. Les précipités de NbC 
ont été identifiés par une analyse EDS réalisée sur un précipité de l’acier conventionnel (Figure 
III-6 c) ; les résultats de l’analyse sont en accord avec les analyses MET-EDS. La morphologie 
de ces précipités est sphérique pour les deux matériaux, bien que certains NbC de grande 
taille aient une forme elliptique. Le recours à un grandissement plus important pour 
l’observation des échantillons LBM s’explique par la population de NbC globalement plus petite 
dans l’acier LBM que dans l’acier conventionnel. D’après la littérature, les NbC présents dans 
les aciers 17-4PH ont une structure CFC correspondant à la stœchiométrie Nb23C6, de 
paramètre de maille a = 4,4 Å (groupe d’espace Fm-3m) et sont incohérents avec la matrice 
martensitique. 
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Figure III-6 : Images MEB en mode électrons rétrodiffusés des aciers 17-4PH (a) conventionnel et (b) 
LBM après attaque au réactif de Fry. Le spectre EDS de la figure c) a été effectué sur un précipité de 
NbC. 
Une étude plus approfondie de la population globale des précipités de NbC a été 
réalisée afin de comparer la quantité de NbC dans les différents aciers. La Figure III-7 montre 
les images en électrons rétrodiffusés obtenues au MEB-FEG pour différents échantillons 
d’acier 17-4PH. Sur ces images, les NbC apparaissent en blanc et, dans le cas des 
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observés après l’étape de mise en solution pour les deux aciers (Figure III-7 a et b) : ces 
précipités de NbC sont plus petits et moins nombreux pour les échantillons LBM (Figure 7 b) 
par comparaison avec l’acier conventionnel (Figure 7 a). Pour l’acier conventionnel, des 
carbures étaient déjà observés à l’état de réception (H1025), mais il semble qu’il y ait eu un 
complément de précipitation lors de la mise en solution à 1040 °C. En revanche, aucun 
précipité de NbC n’a été détecté dans l’échantillon LBM brut de fabrication, en accord avec les 
résultats de la littérature. Les populations de NbC dans l’état H900 peuvent être comparées 
dans un premier temps de manière qualitative entre les plans XY et XZ (Figure III-7 d et e) des 
échantillons LBM P1 d’une part, entre les échantillons LBM P1 et P2 d’autre part (Figure III-7 e 
et f) et enfin entre échantillons d’acier conventionnel (Figure 7 c) et d’acier LBM. Contrairement 
à ce que nous avons observé pour l’austénite de réversion, aucune différence de morphologie 
ou de taille des NbC n’est perceptible sur les images entre les différents plans LBM et entre 
les deux plateaux P1 et P2. En revanche, Il apparait clairement que la taille et la quantité de 
précipités de NbC est plus faible pour les échantillons LBM par comparaison avec l’échantillon 
conventionnel dans l’état H900, alors que la quantité de Nb est équivalente dans tous les 
échantillons (autour de 0,27 %m). 
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Figure III-7 : Images en électrons rétrodiffusés obtenues au MEB-FEG d’aciers 17-4PH dans différents 
états de traitement thermique. Les précipités de NbC apparaissent en blanc et les inclusions d’oxyde 
riches en silicium en noir (MeS = mise en solution à 1040 °C, H900 = mise en solution 1040 °C suivie 
d’un revenu H900 à 480 °C). 
Ces différences pourraient s’expliquer en considérant d’une part que la germination et la 
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éléments chimiques [97] et d’autre part qu’elles dépendent des surconcentrations locales en 
Nb, C et N. L’absence de précipités de NbC dans l’acier LBM à l’état brut de fabrication peut 
nous laisser supposer que la vitesse (≈ 104 K/s) et l’amplitude des cycles thermiques en LBM 
ne seraient pas favorables, si ce n’est à la germination, au moins à la croissance de ces 
précipités [21]. Il est très probable qu’à l’état brut de fabrication il y ait une forte densité de 
germes de très faible taille à l’instar de ce que l’on observe dans les diagrammes TTT en lien 
avec le nez de précipitation. Une telle distribution pourrait être liée à la finesse de la structure 
de solidification héritée du procédé LBM. Ensuite, pendant le traitement de mise en solution, 
la croissance des précipités de NbC dans les aciers LBM est certainement contrôlée par la 
densité de germes pré-existants à l’issue de la solidification. Enfin, les traitements 
thermomécaniques déjà subis par l’échantillon conventionnel avant l’application du traitement 
thermique de référence ont certainement eux aussi une influence sur la distribution et la 
morphologie des NbC observées après le traitement H900 pour cet acier. En effet, dans l’acier 
conventionnel, les précipités de NbC se sont formés lors de la solidification de l’acier puis ont 
probablement crû lors des différents traitements thermomécaniques subis lors de la mise en 
forme de celui-ci. Ceci étant dit, au vu du rôle important de ces précipités dans le 
comportement en corrosion de l’acier, une étude comparative des populations semble 
nécessaire. 
 
III.2. Etude de la population de NbC 
Les populations de précipités de NbC des échantillons conventionnel, LBM P1 et LBM P2 
dans l’état H900 ont été analysées par analyse d’images à partir des images en électrons 
rétrodiffusés obtenues au MEB-FEG. Nous avons considéré deux paramètres : la fraction 
surfacique en lien avec la surface émergeante des précipités sur la surface étudiée et la taille 
de ces précipités. La taille des précipités est évaluée en mesurant le diamètre en surface du 
précipité, ce qui introduit nécessairement des erreurs sur les valeurs, le diamètre réel des 
précipités pouvant être très différent du diamètre en surface selon le plan de coupe : toutefois, 
par rapport à la tenue à la corrosion de ces aciers, la notion de diamètre en surface est 
pertinente. Afin de sonder une population assez importante de précipités, 10 images de 
422 µm² (23,7 x 17,8 µm) au même grandissement ont été prises par échantillon.  
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Figure III-8 : Histogramme de la population de NbC pour les aciers 17-4PH suivant le diamètre et la 
surface émergeante des précipités. Les populations de NbC sont comparées (a,b) en fonction de 
l’échantillon pour un même état H900, puis (c,d) en considérant les différents états thermique (MeS = 
mis en solution et H900) pour les aciers conventionnel et LBM P1 (plan XY). 
La Figure III-8 montre les histogrammes du nombre de précipités de NbC en fonction de 
leur taille (Figure III-8 a) et de leur surface (Figure III-8 b) pour les échantillons conventionnel, 
LBM P1 et P2 (plans XY et XZ) à l’état H900. On constate que pour l’ensemble des 
échantillons, les NbC sont submicrométriques avec une surface émergeante de moins de 
1 µm². De plus, à première vue, la forme générale des histogrammes semble similaire pour 
c) d)
b)a)
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tous les échantillons. Peu de différences sont observées entre les échantillons LBM P1 et P2 
et entre les plans XY et XZ. On peut malgré tout noter un nombre de précipités de NbC 
légèrement inférieur pour l’échantillon LBM XY P1 dans la gamme des diamètres de [50 – 200] 
nm et dans la gamme de surface émergeante [0,005 – 0,05] µm² par rapport à l’échantillon 
LBM XY P2. Toutefois, ces différences pourraient ne pas être significatives étant donné la 
faible taille de ces précipités et l’erreur sur la mesure. Concernant la comparaison entre l’acier 
conventionnel et les échantillons LBM, la quantité de précipités de petite taille (< 100 nm) et 
de faible surface émergeante (< 0,005 µm²) est légèrement plus faible pour l’acier 
conventionnel que pour les aciers LBM. En revanche, on note un nombre plus important de 
NbC de taille supérieure à 100 nm et de surface émergeante comprise entre 0,05 µm² et 
0,5 µm² pour l’acier conventionnel par comparaison avec les échantillons LBM. L’échantillon 
conventionnel H900 possède donc un plus grand nombre de NbC par unité de volume par 
rapport à l’acier LBM H900, avec plus de précipités de grande taille.  
 
Tableau III-2 : Paramètres moyens et écart-types des populations de NbC des échantillons d’acier 
17-4PH dans l’état mise en solution et mise en solution puis revenu (H900). 
Le Tableau III-2 rassemble toutes les valeurs mesurées pour ce qui concerne le 
nombre de précipités de NbC, leur diamètre moyen, la surface émergeante moyenne, la 
fraction surfacique et le nombre de NbC par unité de surface pour les échantillons 
conventionnel et LBM P1 et P2 à l’état H900. Les valeurs pour les échantillons après le 
traitement de mise en solution seul sont également reportées, en relation avec les 
histogrammes donnés dans les Figure III-8 c et d. A l’état H900, la quantité plus importante de 
NbC mesurée pour l’échantillon conventionnel, avec des précipités de plus grande taille en 
moyenne, mène à une fraction surfacique (et donc de NbC / µm²) plus importante pour 
l’échantillon conventionnel que pour les échantillons LBM. Ainsi, pour les échantillons dans 
l’état H900, ces données moyennes conduisent aux mêmes conclusions que celles tirées des 
histogrammes : l’échantillon conventionnel présente des précipités NbC plus nombreux et plus 
gros que les échantillons LBM. Si l’on compare maintenant l’état H900 à l’état mis en solution 
à 1040 °C (Figure III-8 c et d), on constate que, dans l’état mis en solution, l’acier 
conventionnel présente moins de précipités de NbC, mais sans variation significative de la 
proportion des précipités de grande taille. En revanche, dans la gamme de diamètre [50 – 200] 
III) Caractérisation des précipités de NbC 
 
- 87 - 
nm, et même pour les diamètres inférieurs à 50 nm, le nombre de NbC est plus important à 
l’état H900 qu’après mise en solution seulement : ceci conduit à des valeurs moyennes de 
diamètre et de surface émergeante plus faibles pour l’échantillon conventionnel dans l’état 
H900 qu’à l’état mis en solution. Pour l’acier LBM, une augmentation du nombre de précipités 
peut aussi être observée entre l’état mis en solution et l’état H900 ; cette augmentation du 
nombre de précipités concerne toutes les classes de diamètre de telle sorte que le diamètre 
moyen reste globalement inchangé entre les deux états thermiques. Cela nous amène à 
proposer que, pour les deux aciers, des processus de germination – croissance des carbures 
pourraient avoir lieu aussi bien lors de la mise en solution à 1040  °C que lors du revenu à 
480  °C, dans des proportions et avec des cinétiques certainement très différentes, contrôlées 
par la diffusion du niobium. Lors de la mise en solution à 1040  °C, la croissance des précipités 
de NbC se produirait notamment à partir des germes générés lors de la solidification de l’acier, 
tandis que d’autres germes pourraient être créés et croître [99]. Lors du revenu, une partie des 
germes de NbC créés par la diffusion du Nb lors de la mise en solution se mettrait à croître ; 
d’autres pourraient aussi se former, sans qu’il nous soit possible ici de faire la moindre 
hypothèse sur l’intensité de ces processus de germination. Un certain nombre de travaux 
existent dans la littérature sur ce sujet : il apparaît que des carbures peuvent germer et croître 
à des températures voisines de 600  °C [32,100,101]. Il est toutefois difficile de comparer car 
ce ne sont pas forcément les mêmes aciers, les mêmes historiques en matière de traitements 
thermomécaniques et les mêmes conditions de revenu. Dans tous les cas, cela conduirait à 
une augmentation de la population de NbC avec la formation de nouveaux précipités de faible 
taille (< 200 nm de diamètre et 0,01 µm² de surface émergeante). Par ailleurs, on observerait 
aussi la croissance des précipités déjà présents après la mise en solution. Selon l’état 
d’avancement de la précipitation à chaque étape (avant et après mise en solution, et après 
revenu), il serait donc possible d’observer une diminution du diamètre moyen des précipités 
entre l’état mis en solution et l’état H900 comme observé pour l’acier conventionnel ou 
l’absence de variation du diamètre moyen des précipités comme cela est le cas pour l’acier 
LBM. Pour terminer, même si cela est trivial, il est important de rappeler qu’un précipité n’est 
compté et mesuré que tout autant qu’il a atteint une taille qui le rend accessible à l’observation 
en lien avec l’outil d’observation utilisé. 
Ainsi, contrairement à ce qui a été observé pour l’austénite de réversion et les précipités 
riches en cuivre, les précipités de NbC se trouvent dans des proportions plus faibles pour les 
échantillons LBM par comparaison avec l’échantillon conventionnel. Le recyclage de la 
poudre, et donc le taux d’azote et d’oxygène légèrement variable ne semble avoir d’influence 
ni sur la taille, ni sur la quantité de NbC. Des conclusions équivalentes peuvent être faites 
entre les plans XY et XZ que ce soit pour le plateau LBM P1 (R7) et LBM P2 (R0). En regard 
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des observations faites sur les échantillons mis en solution à 1040 °C et bruts de fabrication, 
la formation des précipités de NbC est thermodynamiquement favorable à haute température 
pendant la mise en solution. La différence d’état de précipitation aux différentes étapes du 
traitement H900 entre les aciers conventionnel et LBM pour une même quantité de niobium et 
de carbone dans la matrice martensitique provient de l’histoire thermomécanique des 
échantillons.  
 
IV)  Pores et inclusions de l’acier LBM 
IV.1. Porosité 
La fusion de la matière générée par le laser en LBM provoque la formation de défauts 
caractéristiques, liés au procédé LBM. Le premier type de défauts correspond aux pores qui 
résultent d’un manque de fusion ou d’un manque de matière lors de la solidification. Comme 
discuté au chapitre I en partie II.6, la morphologie de ces pores peut être variable en fonction 
des paramètres de fabrication. Les pores résultant d’un manque de fusion ont des formes 
allongées et anguleuses, pour les plus grossiers, en raison d’un manque d’énergie déposée 
lors du balayage laser. Ceci conduit à des particules constituées de grains de poudre non 
fondus et à des pores le long des bains de fusion. Les pores gazeux sont petits et sphériques 
dus au piégeage du gaz protecteur lors du passage du laser. Les deux types de pore ont été 
observés par microscopie optique et sont visibles pour l’échantillon LBM XY P1 en cœur et au 
niveau du contouring (Figure III-9). Bien que non étudié dans ces travaux, le contouring (bord 
de l’éprouvette en LBM) présente un taux plus important de pores dû aux paramètres laser 
spécifiques de ces zones (Figure III-9 b). Les éprouvettes fournies pour cette thèse ont été 
fabriquées avec des paramètres laser judicieusement choisis en se fiant à l’expertise du 
fabriquant, ce qui a permis de limiter le taux de porosité aussi bien dans les plateaux P1 que 
P2. Les pores résultant d’un manque de fusion n’ont été que très rarement observés et 
pratiquement uniquement au niveau du contouring des échantillons, sachant que les 
propriétés en corrosion du contouring non pas été étudiées dans ces travaux. 
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Figure III-9 : Micrographies optiques des pores observés dans l’acier 17-4PH LBM XY P1, avec des 
pores gazeux en cœur d’échantillon (a) et un pore dû à un manque de fusion proche du contouring (b)  
La porosité des matériaux LBM a été étudiée par analyse d’image après un polissage 
miroir révélant par contraste les zones de manque de matière. Le taux de porosité pour les 
deux aciers LBM P1 et P2 a été mesuré autour de 0,04 % dans les deux cas, ce qui est 
relativement faible par comparaison avec la littérature [58,102,103]. En complément, des 
mesures de densité par pesée Archimède ont été réalisées sur des échantillons polis (sans le 
contouring). Les valeurs de masse volumique moyennes ont été mesurées à 7,77 g/cm3 pour 
l’échantillon conventionnel, 7,71 g/cm3 pour l’échantillon LBM P1 et 7,72 g/cm3 pour 
l’échantillon LBM P2. Comme pour le taux de porosité surfacique mesuré par analyse d’image, 
la masse volumique des deux plateaux LBM est équivalente, comme attendu pour des 
matériaux imprimés avec des paramètres rigoureusement identiques et une géométrie 
équivalente. En prenant la masse volumique du matériau conventionnel comme équivalente à 
celle d’un matériau exempt de pores, on constate que les masses volumiques des échantillons 
LBM, bien que légèrement inférieures, sont très proches du matériau conventionnel. Ainsi les 
deux analyses, par image et par mesure de densité, montrent que le matériau LBM ne 
présente que très peu de pores et encore moins en cœur d’échantillon. Il n’en reste pas moins 
que ces pores seront pris en compte lors de l’étude des propriétés en corrosion du matériau. 
 
IV.2. Inclusions d’oxyde riches en silicium 
En plus des pores, une quantité importante d’inclusions d’oxyde, sphériques et de petite 
taille, a été observée lors des différentes analyses MET et MEB. L’observation MEB-FEG 
couplée à une analyse EDS (Figure III-10) a permis de caractériser ces inclusions d’oxyde 
comme étant enrichies en silicium. Ces inclusions d’oxyde submicrométriques ont été 
uniquement détectées pour les divers échantillons d’acier 17-4PH LBM et attribuées aux 
a) b)
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spécificités d’élaboration du procédé LBM. En effet, la formation de ces inclusions est permise 
chimiquement dans l’acier LBM pour deux raisons essentiellement :  
• Une concentration en oxygène faible mais non négligeable dans les poudres 
métalliques et les pièces massives malgré le gaz neutre employé durant la 
fabrication (autour de 0,04 % dans les poudres et 0,03 % dans les éprouvettes 
massives) au contraire de l’acier conventionnel (< 0,001 %). 
• Une concentration en silicium deux fois plus importante dans les poudres 
métalliques et les échantillons LBM par comparaison avec l’acier conventionnel.  
 
 
Figure III-10 : Précipités de NbC (blanc) et des inclusions d’oxyde riches en silicium (noir) de l’acier 
17-4PH LBM XY P1observés par MEB-FEG. Cette image est complétée par le spectre EDS réalisé 
sur l’inclusion entourée en rouge sur l’image. 
La Figure III-10 a met en évidence le lien qu’il existe entre ces inclusions d’oxyde riches 
en Si et les précipités de NbC. En effet, sur l’ensemble des observations réalisées, il a été très 
souvent remarqué que les inclusions étaient juxtaposées aux précipités NbC. Cette 
constatation tendrait à prouver que Nb et Si ségrégent dans des zones comparables à l’issue 
de la solidification, a priori les espaces interdendritiques. Comme évoqué en partie II.1, ces 
inclusions d’oxyde riches en Si ont été reportées dans la littérature comme étant présentes 
dans des aciers élaborés par LBM ; elles peuvent impacter négativement les propriétés 
mécaniques en fatigue et les propriétés de résistance à la corrosion lorsqu’elles sont présentes 
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Figure III-11 : Histogramme de la population d’inclusions d’oxyde riches en Si pour les aciers 17-4PH 
LBM suivant le diamètre (a) et la surface émergeante (b) des inclusions (MeS = mis en solution). 
 
Tableau III-3 : Paramètres moyens et écart-types caractéristiques des populations d’inclusions 
d’oxyde riches en Si des aciers 17 4PH LBM P1 après mise en solution et traitement H900 complet 
(mise en solution puis revenu). 
La Figure III-11 et le Tableau III-3 compare les valeurs moyennes caractéristiques des 
inclusions d’oxyde des échantillons d’aciers 17-4PH LBM P1 après mise en solution et après 
traitement H900 complet (mise en solution puis revenu). Ces valeurs ont été extraites des 
analyses de 10 images en électrons rétrodiffusés par échantillon (Figure III-7). Les résultats 
montrent que le traitement de revenu influe également sur les processus de germination / 
croissance des inclusions d’oxyde riches en Si. Comme pour les précipités de NbC, ces 
processus se produisent de manière importante pour les inclusions pendant la mise en 
solution. Le revenu, quant à lui, génère au moins la croissance de quelques germes 
d’inclusions, si ce n’est la formation de nouveaux germes, ce qui mène à une augmentation 
de la quantité de petites inclusions (diamètre < 100 nm) et à une diminution de leur taille 
moyenne et de leur surface émergeante moyenne (Figure III-11, Tableau III-3). Les 
proportions d’inclusions d’oxyde sont quasiment identiques entre les plans XY et XZ, en lien 
avec une croissance qui se fait de manière homogène dans la matière lors de la mise en 
solution. En comparaison de la population de NbC dans l’état H900 (Tableau III-2), les 
a) b)
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inclusions d’oxydes sont présentes en plus grande quantité pour une taille équivalente dans 
les échantillons LBM.  
Ainsi, les aciers 17-4PH LBM dans l’état H900 possèdent des éléments de microstructure 
équivalents à l’acier conventionnel, mais dans des proportions différentes en raison d’un 
héritage thermique différent. De plus, les aciers LBM présentent des défauts de fabrication 
caractéristiques du procédé. Tout d’abord, des pores en quantité assez faible ont été identifiés 
et correspondent principalement à des petits pores gazeux sphériques pour les échantillons 
LBM en cœur. Ensuite, en plus de cette porosité, des inclusions d’oxyde riches en Si ont été 
observées dans tous les échantillons LBM avec des tailles équivalentes aux précipités de NbC, 
mais en proportions légèrement supérieures par rapport à ces derniers précipités. Ainsi la 
microstructure des aciers 17-4PH LBM apparaît plus complexe, plus riche et mériterait d’être 
considérée à différentes échelles. 
 
V)  Conclusions sur la microstructure de l’acier 17-4PH LBM 
Dans ce chapitre, nous avons mis en évidence la complexité de la microstructure de l’acier 
17-4PH produit par LBM. Cette complexité est héritée d’un mode de fabrication inédit, qui 
conduit à une microstructure à l’état brut de fabrication atypique ce qui impose que des 
traitements thermiques post-fabrication adaptés soient réalisés afin d’obtenir une 
microstructure et des propriétés des aciers contrôlées. De manière équivalente aux aciers 
issus de la métallurgie conventionnelle, l’évolution de la microstructure durant le traitement 
thermique H900 est importante ; elle est régie à la fois par l’héritage des traitements 
thermomécaniques, les hétérogénéités chimiques et les défauts de fabrication caractéristiques 
du LBM. Les évolutions des microstructures au cours du traitement H900 (mise en solution, 
tempe et revenu) sont décrites sur la Figure III-12 pour les aciers 17-4PH conventionnel et 
LBM.  
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Figure III-12 : Représentation schématique de l’évolution de la microstructure au cours du traitement 
thermique H900 de l’acier 17-4PH issu de la métallurgie conventionnelle et du procédé LBM. 
Lors de la mise en solution, la distribution des éléments d’alliages est homogénéisée 
(partiellement dans le cas des aciers LBM) et les processus de recristallisation mènent à une 
structure équiaxe composé de grains austénitiques de quelques dizaines de nanomètre et 
efface la texture morphologique provenant de la fabrication. La haute température permet la 
croissance de précipités de NbC, déjà présent à l’état de réception dans le cas de l’acier 
conventionnel de par son histoire thermomécanique, mais aussi celle d’inclusions d’oxyde 
riches en silicium pour les aciers LBM. A l’issue de la mise en solution, les précipités NbC sont 
moins nombreux et plus petits dans l’acier LBM par rapport à l’acier conventionnel. 
Lors de la trempe, le refroidissement rapide à température ambiante permet la 
formation de lattes de martensite, arrangées en paquets de lattes fortement désorientés, à 
partir des anciens joints de grains austénitiques selon les relations de Kudjimov-Sachs. Les 
vitesses de fusion / solidification très rapides et la présence de contraintes résiduelles d’origine 
thermique mènent à une taille des lattes de martensite plus faible dans le cas de l’acier LBM 
par comparaison avec l’acier conventionnel. De plus, des hétérogénéités chimiques dans les 
aciers LBM abaissent la valeur de Ms et sont à l’origine de la présence de grains d’austénite 
résiduelle entre les joints de lattes. 
Lors du revenu H900, la précipitation fine et homogène du cuivre à une échelle 
nanométrique permet de durcir l’acier. Dans le cas des aciers LBM, les précipités formés sont 
plus gros, ce qui se traduit par des valeurs de dureté plus faibles pour cet acier par rapport à 
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l’acier conventionnel. En parallèle de la croissance des précipités riches en cuivre, la réversion 
de la martensite en austénite sur quelques nanomètres d’épaisseur est permise par la 
ségrégation d’éléments d’alliage gammagènes, notamment le nickel. Dans le cas des 
échantillons LBM, la quantité importante d’austénite de réversion s’explique en partie par la 
quantité plus importante d’azote dans les échantillons, stabilisateur fort de l’austénite, et 
apporté par les cycles de fabrication successifs et le recyclage de la poudre métallique. De 
plus, la plus faible valeur de Ms, liée aux hétérogénéités chimiques, et la petite taille des lattes 
de martensite contribuent certainement à expliquer ce résultat. Pour ce qui concerne les 
carbures NbC, ils restent moins nombreux et plus petits pour l’acier LBM par rapport à l’acier 
conventionnel à l’issue du revenu. 
En plus de ces différences pour ce qui concerne la fraction massique et la taille des 
éléments de microstructure « classiques », la présence de pores de forme et de taille variables 
dans les échantillons LBM est à prendre en compte. Aucun pore n’est observé dans l’acier 
conventionnel. A cela, s’ajoute une anisotropie microstructurale subtile mais encore présente 
pour les échantillons LBM entre les orientations XY et (X,Y)Z, qui est perceptible par la 
morphologie de l’austénite et des inclusions d’oxyde riches en silicium. La vue d’ensemble de 
ces microstructures, pour un même état thermique, tend à montrer la possibilité d’une 
différence de propriétés entre les aciers conventionnel et LBM. Toutefois, la complexité des 
microstructures rend la prédiction des propriétés de ces aciers non triviale. 
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Chapitre IV : Comportement en corrosion par piqûres stables et 
métastables 
Les différences de microstructure observées précédemment entre les aciers 17-4PH LBM 
et conventionnel peuvent laisser supposer que le comportement en corrosion de ces deux 
matériaux sera différent, compte-tenu de la forte influence de la microstructure d’un matériau 
sur son comportement en corrosion. Dans cette partie, le comportement en corrosion par 
piqûres des échantillons d’acier 17-4PH LBM a été comparé à celui de l’acier conventionnel 
dans un état thermique équivalent H900 correspondant au traitement thermique de référence. 
Les échantillons LBM étudiés dans cette partie de l’étude sont issus de la première compagne 
de fabrication « P1 », élaborés à partir de poudre de 17-4PH dans un état de recyclage R7. 
 
I)  Caractérisation du comportement électrochimique 
Le comportement en corrosion des deux aciers 17-4PH, LBM et conventionnel, dans l’état 
H900 a été déterminé, dans un premier temps, par des mesures du potentiel de corrosion en 
circuit ouvert ou OCP (Open Circuit Potential). Les courbes d’OCP ont été tracées sur des 
durées de 24 h pour des immersions en milieu NaCl 0,5 M à 25 °C et sont représentées sur la 
Figure IV-1 a. L’évolution du potentiel de corrosion Ecorr en fonction de la durée d’immersion 
est similaire pour tous les échantillons, que ce soit pour le conventionnel ou bien les différents 
plans LBM. Dans les premiers temps d’immersion, une augmentation rapide du potentiel de 
corrosion est observée due à l’évolution et à la croissance du film passif. Puis, après environ 
1 h d’immersion, pour tous les échantillons, l’augmentation du potentiel de corrosion est 
ralentie sans aller jusqu’à se stabiliser sur la durée du test. Les résultats montrent clairement 
que l’acier conventionnel s’approche d’un état stationnaire plus rapidement que les 
échantillons LBM. Ces derniers n’ont toujours pas atteint l’état d’équilibre après les 24 h 
d’immersion. Ces résultats suggèrent que des différences de propriétés des films passifs 
peuvent être attendues entre les échantillons. Néanmoins, aucun défaut de corrosion, comme 
des piqûres de corrosion par exemple, n’a été observé sur la surface après les 24 h 
d’immersion démontrant l’état passif des aciers au potentiel de corrosion. Cette variation 
importante du potentiel de corrosion sur de longues durées, sans endommagement, avait déjà 
été observée pour des aciers inoxydables martensitiques [104], montrant une évolution 
constante du film passif en solution saline.  
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Figure IV-1 : Evolution du potentiel de corrosion en fonction du temps (a) et courbes de polarisation 
potentiodynamiques cathodiques (b), anodiques (c et d) pour les échantillons conventionnels et LBM 
dans l’état H900. Les courbes d montrent la partie des courbes anodiques au niveau de Epit. Toutes 
les mesures ont été réalisées dans une solution de NaCl à 0,5 M. 
Les courbes de polarisation potentiodynamique ont été tracées dans le même 
électrolyte et sont visibles sur la Figure IV-1 b pour la branche cathodique et les Figure IV-1 c 
et d pour la branche anodique. Avant chaque tracé de la branche cathodique ou anodique, 
une immersion d’1 h à l’OCP a été réalisée pour s’approcher des conditions d’état d’équilibre. 
La branche cathodique est caractérisée par un plateau de densité de courant assez bien 
marqué pour tous les échantillons, correspondant à la réaction de réduction de l’oxygène 
dissous contrôlée par la diffusion des espèces. Les densités de courant cathodique sont 
similaires pour tous les échantillons. Les courbes de polarisation anodique montrent une forme 
similaire pour tous les échantillons ; elles sont composées d’un plateau de passivité à densité 
de courant faible et stable suivi d’une soudaine augmentation du courant dans la fenêtre de 
potentiel [0,2 – 0,3] V/ECS. Les observations au microscope optique de la surface des aciers 






Chapitre IV : Comportement en corrosion par piqûres stables et métastables 
 
- 98 - 
piqûres, ce qui montre que la rupture de la passivité est associée à un phénomène de 
corrosion par piqûres. De plus, des transitoires de courant ont aussi été observés au niveau 
du plateau de passivité donc avant le potentiel de piqûre Epit. Ces transitoires, présents sur 
tous les échantillons, ont été attribués à la formation de piqûres métastables. Une première 
analyse, basée sur les observations issues des courbes de polarisation, révèle que l’acier 
conventionnel développerait plus de piqûres métastables que son homologue LBM. 
 
Tableau IV-1 : Valeurs des paramètres caractéristiques du comportement en corrosion extraites des 
courbes de polarisation potentiodynamique et du suivi du potentiel de corrosion en fonction du temps. 
Les valeurs moyennes de Ecorr à 24h calculées sur la base des mesures d’OCP (une valeur 
de Ecorr est calculée en faisant la moyenne des valeurs d’OCP sur les 30 dernières minutes 
des 24 h d’immersion) sont résumées dans le Tableau IV-1 : elles sont calculées à partir de 3 
mesures de Ecorr par échantillon. Les valeurs moyennes de Ecorr à 1 h d’immersion sont 
calculées de manière analogue et sont reportées dans ce même tableau. Les valeurs de Epit, 
de la densité de courant de corrosion (icorr) et de la densité de courant à -0,3 V/ECS (i-0,3V/ECS) 
sont extraites des courbes de polarisation potentiodynamique et sont également données. Les 
valeurs de Epit, icorr et Ecorr à 1 h d’immersion ont été moyennées sur au moins 10 mesures 
quand i-0,3V/ECS est moyennée sur 3 mesures. Dans le cas de l’acier 17-4PH, la cinétique de 
corrosion est contrôlée par la résistance du film passif ; de cette manière, la densité de courant 
de passivité ipass est égale à icorr. Après 1 heure d’immersion, aucune différence significative 
n’est détectée pour les valeurs de Ecorr entre les aciers conventionnels et LBM. Les mêmes 
conclusions peuvent être données pour les valeurs de Ecorr à 24 h d’immersion. Les valeurs 
de densité de courant cathodique i-0,3V/ECS sont aussi très similaires pour tous les échantillons. 
Concernant les valeurs issues des courbes anodiques, des valeurs plus positives (entre 70 et 
100 mV d’écart) de Epit et plus faibles (valeurs divisées par 2) de icorr ont été mesurées pour 
les échantillons LBM par comparaison avec l’acier conventionnel. Ces résultats sont 
clairement visibles sur les courbes de polarisation anodique (Figure IV-1 c et d). Ces résultats 
indiquent que l’acier 17-4PH LBM a un meilleur comportement en corrosion que l’acier 
conventionnel pour un même traitement thermique appliqué (état H900). De plus, les valeurs 
de Epit sont légèrement plus positives pour l’échantillon LBM suivant le plan XY que selon les 
plans (X,Y)Z, bien qu’aucune différence significative n’ait été mesurée sur icorr entre les 
différents plans. La comparaison des courbes de polarisation des échantillons LBM dans l’état 
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H900 avec celles des échantillons bruts de fabrication (voir annexes) montre des valeurs de 
icorr plus élevées mais des valeurs de Epit plus nobles pour les aciers LBM bruts de fabrication. 
De manière similaire à l’état H900, des valeurs de Epit plus positives pour le plan XY par 
comparaison avec le plan XZ ont été mesurées pour les échantillons LBM bruts de fabrication. 
Ces comparaisons entre l’état H900 et l’état brut de fabrication démontrent clairement l’effet 
du traitement thermique sur le comportement en corrosion des échantillons LBM, et confirment 
l’influence de la microstructure sur la résistance à la corrosion par piqûres de l’acier 17-4PH. 
En considérant l’ensemble de ces résultats, une attention particulière a été portée aux 
piqûres stables puis aux piqûres métastables pour les deux aciers dans leur état H900. 
 
II)  Etude de l’amorçage de piqûres stables 
II.1. Morphologie des piqûres stables 
Pour mieux évaluer la sensibilité à la corrosion par piqûres de l’acier inoxydable 17-4PH 
en fonction du procédé de fabrication, les piqûres stables ont été caractérisées. En effet, une 
différence de taille et de proportion des précipités NbC entre les échantillons LBM et 
conventionnel a été précédemment observée (chapitre III). Cette différence pourrait avoir une 
influence sur la phase d’amorçage des piqûres stables, et mener à une densité de piqûres 
stables différente, et par conséquent à des tailles de piqûres différentes pour une même 
quantité de charge traversant l’échantillon. Les travaux récents de R.N. Clark et son équipe 
[34] ont effectivement montré le caractère noble des précipités de NbC par rapport à la matrice 
austénitique pour un acier inoxydable. Les auteurs suggèrent que les précipités NbC ont un 
comportement cathodique par rapport à la matrice, et que des processus de micro couplage 
galvanique pourraient promouvoir l’amorçage de la corrosion localisée. Ainsi, en fonction de 
la répartition et de la taille des NbC, pour une quantité de charge transmise similaire, la 
morphologie, la quantité et la taille des piqûres peuvent être différentes. De manière similaire 
et malgré la très faible quantité de pores détectés en cœur d’échantillon, ces défauts sont 
aussi susceptibles d’affecter le processus d’amorçage de piqûres stables, comme cela a été 
montré dans la littérature [88,105,106]. Il semble donc intéressant d’étudier les différences de 
morphologie et/ou de taille des piqûres qu’il pourrait y avoir entre les aciers LBM et 
conventionnel. Dans ce but, une densité de courant de 1 mA/cm² a été appliquée pendant 
10 min sur des échantillons dont la surface exposée à l’électrolyte était d’environ 1 cm², afin 
de générer des piqûres stables avec une quantité de charge transmise similaire pour tous les 
échantillons. Les piqûres ont, ensuite, été caractérisées selon la morphologie et la densité afin 
de comparer les échantillons LBM et conventionnel. 
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Figure IV-2 : Morphologie des piqûres stables avec le fond de piqûres observées par MEB. Les 
piqûres ont été formées en solution NaCl 0,5 M avec une densité de courant de 1 mA/cm² appliquée 
sur une surface de 1 cm² pendant 10 min pour les aciers 17-4PH conventionnel (a et c) et LBM (b et 
d). Les flèches blanches pointent sur les précipités de NbC, potentiels sites d’amorçage des piqûres. 
Les images MEB des piqûres stables sont visibles sur la Figure IV-2 a pour l’acier 
conventionnel et Figure IV-2 b pour l’acier LBM XY. Plusieurs morphologies de piqûres ont été 
observées, plus ou moins sphériques, mais sans différence particulière entre les échantillons 
LBM et conventionnel. Afin de décrire plus précisément leur morphologie, les piqûres ont aussi 
été analysées avec un microscope confocal permettant de tracer une carte topologique de la 
surface (Figure IV-3 a). Comme vu sur le profil de la Figure IV-3 b, des paramètres 
morphologiques, comme la profondeur de piqûre et le diamètre, ont été mesurés. Du fait de la 
forme de goutte des piqûres, deux diamètres ont été mesurés :  
1. Le diamètre d’ouverture correspond au diamètre mesuré par l’objectif du microscope 
et prend en compte la partie ouverte et visible de la piqûre jusqu’au fond de piqûre. De 
manière générale, ce diamètre mesuré au microscope confocal ne prend pas en 
compte les bords réels de la piqûre (cachés sous la zone affaissée). 
2. Le diamètre total correspond au diamètre maximal à l’intérieur de la piqûre incluant la 
partie non visible (sous la zone affaissée au niveau de l’ouverture de la piqûre) au 
microscope. Ce diamètre est mesuré grâce à l’affaissement de l’alliage qui se produit 
en surface autour de la piqûre et qui est détecté par le microscope. 
a) b)
c) d)
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Figure IV-3 : Cartographie topologique de la surface corrodée après polarisation avec une densité de 
courant de 1 mA/cm² pendant 10 min de l’échantillon conventionnel obtenu au microscope confocal 
(a), profil tracé au niveau d’une piqûre (b). Les flèches rouges pointent sur les piqûres.  
Les valeurs moyennes des paramètres cités précédemment sont données dans le 
Tableau IV-2 pour les échantillons conventionnel, LBM XY et LBM XZ. Les mesures n’ont pas 
été réalisées sur l’échantillon LBM YZ, étant donné que son comportement en corrosion est 
équivalent à celui de l’échantillon LBM XZ. Le nombre total de piqûres formées durant l’essai 
électrochimique est aussi indiqué. Les résultats montrent que, bien que les valeurs de Epit 
soient plus élevées pour l’acier LBM, aucune différence significative de morphologie et de 
densité de piqûres n’a pu être observée entre les échantillons conventionnel, LBM XY et LBM 
XZ. Les observations réalisées au MEB de la surface des échantillons sont complétées avec 
des observations effectuées en fond de piqûres (Figure IV-2 c et d). Indépendamment du 
procédé d’élaboration, la propagation des piqûres est dépendante de la microstructure de 
l’alliage ; les piqûres semblent se propager suivant les anciens joints de grains austénitiques 
et les paquets de lattes de martensite. C’est certainement la raison pour laquelle le fond de 
piqûre pour l’échantillon LBM XY présente des chemins de dissolution à une échelle plus petite 
que l’acier conventionnel, la taille des lattes de martensite étant plus faible pour les 
échantillons LBM (Chapitre III). Cette morphologie du fond de piqûres peut être associée à la 
baisse locale du pH en fond de piqûre provoquée par les réactions anodiques et l’hydrolyse 
des cations [5]. L’acidification de l’électrolyte mène à une dissolution préférentielle de certains 
éléments microstructuraux : les joints de grains, les joints de paquets de lattes de martensite 
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Tableau IV-2 : Valeurs des paramètres décrivant la morphologie des piqures (nombre et dimension). 
Par conséquent, ces observations peuvent suggérer que les précipités de NbC sont 
des sites privilégiés d’amorçage de piqûres comme cela a été montré par R.N. Clark et ses 
co-auteurs [34]. Cependant, du fait de la faible taille des NbC, il n’apparait pas évident d’établir 
une relation claire entre l’amorçage de piqûres et la présence de ces précipités. Néanmoins, 
les valeurs de Epit plus nobles mesurées pour le matériau LBM brut de fabrication (Annexe 2 
:) qui ne possède pas de précipités de NbC, par comparaison avec le matériau LBM à l’état 
H900, peuvent être une preuve indirecte du caractère néfaste des NbCs sur l’amorçage de 
piqûres. En effet, pour les échantillons LBM dans l’état H900, la mise en solution à haute 
température (1040 °C, 30 min) a permis la germination et la croissance des précipités. Les 
résultats obtenus semblent donc confirmer le rôle néfaste des précipités de NbC sur le 
comportement en corrosion de l’acier 17-4PH.  
 Les résultats obtenus au paragraphe précédent sont en adéquation avec les 
conclusions des travaux de M. Laleh et al. [105], qui ont pu démontrer un abattement de la 
résistance à la corrosion d’un acier austénitique 316L élaboré par LBM après un traitement 
post-fabrication à haute température. Cet abattement a été relié à la formation d’inclusions de 
MnS nuisibles pour le comportement en corrosion. Ainsi, dans cette même logique, en 
comparant les valeurs de Epit entre l’acier conventionnel et LBM dans l’état H900, on constate 
une valeur moyenne de Epit plus noble pour l’acier LBM qui possède une population de NbC 
plus faible et de taille plus petite en comparaison avec celle de l’acier conventionnel. 
Concernant la similitude de densité et de taille de piqûres entre les aciers conventionnel et 
LBM dans l’état H900 pour une même densité de courant imposée (Figure IV-3 et Tableau 
IV-2), un tel résultat pourrait s’expliquer en considérant le fait que le processus de corrosion 
par piqûres intègre deux étapes : amorçage et propagation. En effet, la superposition de ces 
résultats avec les courbes de polarisation anodiques suggère qu’une population de précipités 
de NbC plus importante, avec une taille moyenne plus grande, promeut l’amorçage de piqûres 
et donc impacte la valeur de Epit. Mais une fois la piqûre amorcée, la proportion et la taille des 
NbC n’a plus d’influence sur la propagation et d’autres paramètres liés à la microstructure 
entrent en jeu. Toutefois, il semblerait que l’on puisse considérer que les différences de 
microstructure observées entre les deux aciers précédemment (teneur en austénite de 
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réversion par exemple), à l’état H900, ne soient pas suffisantes pour induire des modifications 
dans la phase de propagation des piqûres. Cependant, l’effet de ces paramètres 
métallurgiques sur la sensibilité à la corrosion par piqûres ne semble pas clairement établi ; 
ces aspects seront étudiés dans la suite du manuscrit (Chapitre VI). 
 
II.2. Effets de la porosité sur l’amorçage des piqûres 
Une attention particulière a été portée aux pores qui peuvent potentiellement avoir une 
influence sur le comportement en corrosion par piqûres. Plusieurs auteurs ont montré que ces 
pores, typiques du procédé LBM, étaient néfastes pour ce qui concerne le comportement en 
corrosion par piqûres des aciers LBM [88,106]. Toutefois, la très faible quantité de pores dans 
les échantillons LBM utilisés pour ces travaux a rendu cette analyse peu évidente. Les 
observations en MO de pores gazeux quasi-sphériques, avant et après polarisation 
(respectivement Figure IV-4 a et b), montrent que ces pores ne semblent pas avoir de lien 
direct avec l’amorçage de piqûre. Ces résultats sont en accord avec les travaux de M. Laleh 
et ses collaborateurs [106] qui ont démontré que les conditions critiques pour l’amorçage de 
piqûre ne sont pas établies facilement pour les pores gazeux qui, de par leur morphologie 
semi-sphérique, ne conduisent pas à un confinement de l’électrolyte. Au contraire, les pores 
liées à un manque de fusion, avec leur forme irrégulière, peuvent mener à un volume de 
solution confinée suffisant et favorable à l’amorçage préférentiel de piqûres [88,106]. Des 
observations de pores liés à un manque de fusion avant (au microscope optique, Figure IV-4 c) 
et après polarisation (au MEB, Figure IV-4 d) montrent l’amorçage d’une piqûre au niveau de 
ce type de défaut. Néanmoins, en considérant tous les essais effectués sur les échantillons 
LBM, seule une piqûre a pu être observée à l’intérieur d’un pore lié à un manque de fusion. 
Ce résultat peut être expliqué par la présence quasi nulle de ce type de défaut dans les 
échantillons LBM étudiés ici. Ainsi, du fait de la très faible quantité de pores liés à un manque 
de fusion, et bien que leur effet néfaste vis-à-vis de l’amorçage de piqûres semble effectif, 
aucun effet sur la résistance globale à la corrosion par piqûres des échantillons LBM n’a pu 
être observé. Une amélioration des propriétés de résistance à la corrosion par piqûres pour 
des aciers 316L élaborés par LBM par comparaison avec leur homologue conventionnel a été 
montrée dans la littérature, aboutissant aux mêmes conclusions que ces travaux [86,105]. Les 
auteurs expliquent ces résultats par l’élimination ou la réduction de la taille des inclusions non-
métalliques (de MnS dans le cas du 316L) dans les échantillons LBM, alors qu’aucune 
influence des pores n’a été observée sur le comportement global en corrosion par piqûres du 
fait de la faible quantité de pores (quelques pores de gaz mais pas de pores liés à un manque 
de fusion). 
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Figure IV-4 : Micrographies obtenues en microscopie optique de pores de gaz avant (a) et après (b) 
polarisation anodique dans un milieu NaCl 0,5 M sur l’acier 17-4PH LBM XZ. Micrographie obtenue en 
microscopie optique d’un pore de manque de fusion pour l’acier 17-4PH LBM XY avant polarisation 
anodique (c). Image MEB en électrons secondaires d’une piqûre formée (flèche rouge) dans le pore 
de manque de fusion de la figure c après polarisation anodique (d). 
Les aciers 17-4PH LBM et conventionnel ont donc un comportement similaire concernant 
la propagation de piqûres de corrosion stables ce qui conduit à une morphologie finale des 
piqûres similaire. Néanmoins, les différences de valeurs de Epit constatées entre les aciers 17-
4PH LBM et conventionnel (Tableau IV-1) et le plus grand nombre de piqûres métastables 
remarqué pour l’acier conventionnel sur les courbes de polarisation anodique (Figure IV-1 c et 
d) laissent supposer qu’il existe une différence significative pour ce qui concerne les propriétés 
anti-corrosion, en particulier la stabilité des films passifs formés sur les deux aciers. Cette 
hypothèse est cohérente avec les différences observées dans la variation de Ecorr en fonction 
du temps entre les deux aciers (Figure IV-1). : Valeurs des paramètres caractéristiques du 
comportement en corrosion extraites des courbes de polarisation potentiodynamique et du 
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III)  Etude statistique de la sensibilité à l’amorçage de piqûres 
métastables 
III.1. Phénomène de formation de piqûres métastables dans l’acier 17-4PH 
Pour évaluer la sensibilité des deux aciers dans l’état H900 à la formation de piqûres 
métastables, des essais de polarisation potentiostatique ont été réalisés à un potentiel 
appliqué de +0,1 V/ECS sur des échantillons de 1 cm² de surface après 1 h d’immersion à Ecorr 
dans une solution de NaCl à 0,5 M. Une telle méthodologie permet d’étudier la formation de 
piqûres métastables sur un matériau à l’état passif, et non pas sur un matériau en train de se 
passiver, en s’approchant ainsi des conditions d’état stationnaire. Pour consolider l’approche, 
les tests ont été répétés 5 fois pour chaque échantillon. 
 
Figure IV-5 : a) Evolution du courant en fonction du temps lors des essais de polarisation 
potentiostatiques réalisés pour les aciers conventionnel et LBM en milieu NaCl 0,5 M (E = +0,1 V/ECS). 
b) zoom sur le début des courbes (temps courts). 
La Figure IV-5 montre des courbes typiques de variation du courant en fonction du temps 
enregistrées lors de ces essais de polarisation potentiostatique pour les aciers conventionnels 
et LBM. L’enregistrement débute au moment où le potentiel de +0,1 V/ECS est appliqué avec 
une mesure du courant toutes les 0,1 s. Pour tous les échantillons, la forme globale de la 
courbe est la même. On observe tout d’abord une chute rapide du courant sur les 100 
premières secondes de l’essai, ce qui s’explique par l’évolution du film passif présent à la 
surface des échantillons, et initialement formé à Ecorr. A la fin du test, au bout de 1800 s, le 
courant atteint une valeur seuil égale au courant de passivité. On peut remarquer que les 
valeurs mesurées sur ces courbes sont dans la gamme [100 – 200] nA.cm-2 pour tous les 
échantillons, et sont en bon accord avec les valeurs précédemment mesurées sur les courbes 
de polarisation potentiodynamique (Tableau IV-1). La durée nécessaire pour atteindre cette 
b)a)
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valeur seuil du courant sur les courbes I = f(t) (Figure IV-5) peut être interprétée comme la 
durée nécessaire pour développer à la surface des échantillons un film passif caractéristique 
du potentiel appliqué. Une fois le courant stabilisé, un équilibre s’établit, entre la dissolution et 
la formation du film passif. De nombreux transitoires de courant peuvent être observés sur ces 
courbes. Compte-tenu des valeurs du courant de passivité, ces transitoires de courant ont été 
associés à des piqûres métastables dès lors qu’ils atteignaient un courant minimum de 30 nA 
au-dessus de la valeur seuil de courant, pour une surface étudiée de 1 cm2. Ils peuvent être 
décrits en considérant deux étapes : la première pendant laquelle le courant augmente 
lentement lié à la formation de la piqûre métastable, et la seconde étape pendant laquelle le 
courant décroît jusqu’au retour à la valeur du courant de passivité, en lien avec la repassivation 
de la piqûre. En effet, pour les piqûres métastables, comme pour les piqûres stables, deux 
étapes doivent être considérées, une étape d’amorçage suivie d’une étape de croissance 
contrôlée par la diffusion des espèces ioniques [75,77]. Cependant, la diffusion des ions reste 
en dessous d’une valeur critique qui est insuffisante pour générer un film d’oxyde et de sel 
redéposé dans le fond de la piqûre, ce qui conduit à terme à la repassivation de la piqûre. 
A partir des 5 courbes courant-temps tracées par échantillon, le nombre total de piqûres 
métastables formées a été calculé ; il est égal à 164, 33, 33 et 45 respectivement pour les 
échantillons d’acier conventionnel, LBM XY, LBM XZ et LBM YZ. La quantité de piqûres 
métastables formée est donc bien plus importante pour l’échantillon conventionnel que pour 
les échantillons LBM, en adéquation avec les observations faites à partir des courbes de 
polarisation anodique (Figure IV-1 c et d). 
 
III.2. Etude des transitoires de courant caractéristiques des piqûres métastables 
Plusieurs paramètres décrivant les transitoires de courant ont été extraits des courbes 
afin de caractériser les piqûres métastables (Figure IV-6) : 
• L’intensité du courant Ipit, qui correspond à la valeur maximale atteinte par le 
transitoire du courant par rapport au courant de base. 
• La quantité de charge générée par l’ensemble du transitoire par rapport à la ligne du 
courant de base Qpit, qui correspond à la surface sous le pic. 
• Le temps de croissance de la piqûre Tg, qui correspond à la durée que met le courant 
pour atteindre Ipit. 
• Le temps de repassivation de la piqûre Tr, qui correspond à la durée que met le 
courant pour revenir à la valeur de courant de base à partir de Ipit. 
D’autres paramètres peuvent être calculés à partir des paramètres cités 
précédemment, comme la durée de vie de la piqûre qui est la somme des temps 
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caractéristiques des étapes de la vie d’une piqûre métastable Tg et Tr, et la vitesse de 
croissance d’une piqûre définie comme le ratio Ipit/Tg. 
 
Figure IV-6 : Transitoires de courant caractéristiques des piqûres métastables pour l’acier 
conventionnel (a), l’acier LBM XY (b). 
Comme l’amorçage de piqûres métastables est un phénomène stochastique, une 
approche statistique a été utilisée pour analyser ces paramètres. Pour chacun d’eux, une 
fonction de distribution cumulative P(E) a été définie, aussi appelée fonction de répartition, 
avec E le paramètre étudié. Pour utiliser la fonction de répartition, toutes les valeurs de E ont 
été classées dans un ordre croissant. La probabilité de la nième valeur peut alors être calculée 
selon l’équation suivante : 




où N est le nombre total de piqûres métastables donc le nombre total de valeurs 
mesurées. Des courbes d’évolution de distribution cumulative sont tracées pour chaque 
paramètre pour chaque échantillon à partir de cette approche. Les seules valeurs extraites de 
chaque courbe sont les valeurs médianes des paramètres considérés (Tableau IV-3) de 
manière à illustrer le propos, mais il convient d’être prudent sur le sens de la médiane devant 
la forte variabilité de ces paramètres. 
IpitTg Tr
a) b)
Chapitre IV : Comportement en corrosion par piqûres stables et métastables 
 
- 108 - 
 
Tableau IV-3 : Nombres de piqûres métastables mesurées et valeurs médianes des paramètres 
caractéristiques de ces piqûres. Les valeurs sont extraites des courbes courant-temps (Figure IV-5). 
 
Les courbes de distribution cumulative de Ipit et Qpit (Figure IV-7) présentent la même 
évolution pour tous les échantillons. Néanmoins, une différence importante entre l’échantillon 
conventionnel et les échantillons LBM, ainsi qu’une légère différence entre l’échantillon LBM 
XY et ceux selon Z, peuvent être constatées. Les courbes montrent que les piqûres 
métastables formées sur les échantillons LBM XZ et YZ correspondent à des valeurs de Ipit 
plus élevées, avec une plus grande quantité de charge échangée, par rapport à celles formées 
sur l’échantillon LBM XY, et encore plus que celles générées sur l’acier conventionnel. Les 
valeurs médianes de Ipit et Qpit vont dans le sens des résultats précédents, même si la médiane 
de Ipit est similaire pour les 3 échantillons LBM. Par ailleurs, les valeurs calculées de Qtotal, qui 
correspond à la somme des valeurs de Qpit sur les 5 essais potentiostatiques réalisés, ont été 
calculées et sont égales respectivement à 132, 307, 1 650 et 3 414 µC pour les échantillons 
d’acier conventionnel, LBM XY, LBM XZ et LBM YZ. Cette valeur de Qtotal, en accord avec les 
tendances des valeurs de Ipit et Qpit, est plus faible pour l’échantillon conventionnel par 
comparaison avec les échantillons LBM malgré un nombre 4 fois supérieur de piqûres 
métastables formées. Les différences de Qtotal entre le plan XY et les plans (X,Y)Z sont aussi 
toujours bien visibles. 
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Figure IV-7 : Distributions cumulatives des valeurs de courant Ipit (a) et de densité de charge Qpit (b) 
des piqûres métastables pour les aciers 17-4PH conventionnel et LBM. 
La Figure IV-8 montre les distributions cumulatives des paramètres Tg, Tr et du ratio 
Ipit/Tg pour l’ensemble des échantillons. L’évolution de ces courbes est très similaire aux 
courbes des paramètres Ipit et Qpit. Les piqûres générées sur l’échantillon conventionnel ont 
une durée de vie plus courte que pour les échantillons LBM. De plus, comme observé 
précédemment pour les valeurs de Ipit et Qpit, l’échantillon LBM XY se comporte différemment 
par rapport aux échantillons LBM XZ et YZ, avec des durées de vie des piqûres métastables 
plus courtes pour l’échantillon LBM XY. Les valeurs médianes des paramètres Tg et Tr, en 
particulier celles de Tg, montrent bien cette différence de durée de vie des piqûres métastables 
entre l’acier conventionnel et LBM, et entre l’échantillon LBM XY et les autres échantillons 
LBM. La réactivité particulière du plan XY par rapport aux plans suivant Z pour l’acier LBM est 
clairement visible sur la courbe de distribution cumulative de Ipit/Tg (Figure IV-8 c). Ainsi 
certaines piqûres métastables générées sur l’échantillon LBM XY atteignent une vitesse de 
croissance maximale trois fois plus importante que celles formées sur les autres échantillons, 
comme en attestent les valeurs médianes de Ipit/Tg (Tableau IV-3).  
a) b)
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Figure IV-8 : Distributions cumulatives des valeurs de temps de croissance Tg (a), de temps de 
repassivation Tr (b) et de vitesse de croissance Ipit/Tg (c) des piqûres métastables pour les aciers 17-
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Ainsi, les courbes de distribution cumulative tracées pour les différents paramètres 
caractéristiques des piqûres métastables définis précédemment montrent des différences 
significatives de la sensibilité aux piqûres métastables entre les aciers 17-4PH conventionnel 
et LBM, mais aussi entre les échantillons LBM XY et LBM (X,Y)Z. Cette analyse statistique du 
phénomène de piqûre métastable permet de conclure que l’acier conventionnel développe de 
nombreuses piqûres qui se repassivent rapidement avant même d’atteindre des valeurs de 
courant conséquentes, ce qui correspond à une faible quantité d’acier dissous. Au contraire, 
l’acier LBM développe moins de piqûres métastables mais celles-ci se propagent sur des 
durées plus longues et atteignent des courants plus élevés, ce qui correspond donc à une 
quantité d’acier dissous importante. Dans une première approche, on déduit de ces résultats 
que les piqûres métastables formées sur l’acier LBM évoluent vers une forme plus stable que 
celles formées sur l’acier conventionnel. De plus, les résultats montrent que l’échantillon LBM 
XY présente un comportement spécifique par comparaison avec les échantillons LBM XZ et 
YZ. En effet, en considérant les valeurs caractéristiques Ipit, Qpit, Qtotal, Tg et Tr, l’échantillon 
LBM XY tend à montrer un comportement vis-à-vis des piqûres métastables plus proche de 
l’échantillon conventionnel que des autres échantillons LBM, XZ et YZ. Cependant, ce plan 
est caractérisé par une vitesse de croissance des piqûres métastables plus élevée par rapport 
aux échantillons conventionnel, LBM XZ et YZ, même si cette valeur est uniquement 
caractéristique de quelques piqûres métastables sur l’ensemble des piqûres générées, ces 
quelques piqûres se comportant différemment des autres piqûres (Figure IV-8 c). 
 
 
III.3. Analyse de la probabilité d’apparition des piqûres métastables 
Les résultats précédents semblent indiquer que l’acier 17-4PH conventionnel pourrait être 
plus résistant à l’amorçage de piqûres métastables que l’acier LBM pour le même état 
thermique H900, particulièrement si on considère le temps de vie des piqûres métastables et 
les valeurs de Ipit et Qpit. Toutefois, la description des résultats précédents montre une 
complexité de l’analyse du comportement en corrosion par piqûre métastable. Une des 
hypothèses permettant d’expliquer les résultats est la présence de pores dans le matériau 
LBM générés par le procédé. En effet, si les pores sont des sites préférentiels pour la formation 
de piqûres métastables, ces piqûres pourraient croitre de manière plus importante menant à 
de hautes valeurs de courant du fait du confinement de l’électrolyte dans les pores. Cette 
hypothèse serait en accord avec les valeurs plus élevées de Ipit, Qpit, et Tg mesurées pour les 
échantillons LBM par comparaison avec l’acier conventionnel. Néanmoins, la quantité de 
piqûres amorcées près d’un pore est très limitée, ce qui pourrait supposer que le film passif se 
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reforme dans le pore après amorçage d’une piqûre. Ainsi, pour expliquer que la densité et la 
morphologie de piqûres stables sont similaires entre les aciers LBM et conventionnel, alors 
que la densité de piqûres métastables est plus faible pour l’acier LBM par rapport au 
conventionnel, la seule hypothèse pertinente est que la stabilité des films passifs formés à la 
surface des aciers pourrait être légèrement différente suivant les échantillons, au moins dans 
les premiers instants d’immersion dans l’électrolyte. Cette hypothèse est d’ailleurs pertinente 
si l’on rappelle les valeurs de ipass extraites des courbes de polarisation anodique (Figure IV-1 c 
et d, Tableau IV-1), qui indiquent que la quantité de charge utilisée pour la croissance du film 
passif est plus faible pour l’acier LBM que pour l’acier conventionnel.  
 
Figure IV-9 : Distributions cumulatives du temps d’amorçage des piqûres métastables pour les aciers 
17-4PH conventionnel et LBM. 
Par ailleurs, cette hypothèse reposant sur une stabilité différente des films passifs en 
fonction des échantillons, peut être, au moins partiellement, confirmée en considérant un 
dernier paramètre extrait des courbes courant-temps à savoir le temps d’amorçage des 
piqûres métastables (Figure IV-9). Ce dernier paramètre reflète en quelque sorte la probabilité 
d’amorçage des piqûres métastables en fonction du temps sous polarisation. Les courbes 
obtenues montrent que, pour l’échantillon LBM XY, 80 % des piqûres métastables se forment 
dans les 200 premières secondes de l’essai, alors que pour l’acier conventionnel, les piqûres 
métastables se forment de manière régulière tout au long de l’essai potentiostatique. Les 
échantillons LBM XZ et YZ, quant à eux, présentent un comportement intermédiaire. Ces 
résultats suggèrent une forte évolution du film passif formé sur les échantillons LBM pendant 
l’immersion dans la solution de NaCl, par comparaison avec l’acier conventionnel. Au début 
de la polarisation à +0,1 V/ECS, les propriétés du film passif pour les échantillons LBM sont 
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telles que des piqûres métastables caractérisées par un courant maximal élevé et une grande 
durée de vie peuvent se former. Cependant, après un certain temps d’immersion, la résistance 
à l’amorçage de piqûres métastables du film passif généré devient suffisante pour bloquer la 
formation de ces piqûres. Ces résultats sont en accord avec les variations de Ecorr en fonction 
du temps (Figure IV-1 a) : il a été observé que les échantillons LBM n’atteignent pas les 
conditions d’état stationnaire, même après plus de 24 h d’immersion, contrairement à 
l’échantillon conventionnel pour lequel une stabilisation de Ecorr a été observée. Cette 
remarque est aussi en accord avec le décalage des valeurs de Epit pour l’acier LBM vers des 
valeurs plus positives.  
Ainsi, l’hypothèse la plus pertinente permettant d’expliquer les différences de 
comportement en corrosion par piqûres entre les aciers conventionnel et LBM est l’existence 
éventuelle de différences de composition chimique et / ou de structure des films passifs formés 
à la surface de ces aciers. De tels résultats pourraient être reliés directement aux faibles 
différences de composition nominale des deux aciers 17-4PH (Chapitre II), en particulier les 
quantités de chrome et de nickel, mais aussi aux différences de microstructures (Chapitre III), 
comme le ratio martensite / austénite, la taille des lattes de martensite et la densité de 
précipités riches en cuivre. D’ailleurs, de manière évidente, les différences de microstructure 
entre les deux aciers sont en partie liées à leur différence de composition chimique. De 
manière similaire, la réactivité particulière de l’échantillon LBM XY par rapport aux autres 
échantillons LBM pourrait être interprétée en prenant en compte le taux d’austénite supérieur 
mesuré selon cette orientation. Toutefois, et comme cela a été mentionné précédemment, la 
présence de pores dans les échantillons LBM, bien qu’en faible quantité, ne peut pas être 
négligée. Les résultats présentés précédemment ont démontré une influence limitée des pores 
sur le comportement en corrosion par piqûres stables, certainement du fait de leur faible 
concentration dans le matériau LBM. Pourtant, cela n’exclut pas que les pores puissent 
influencer les propriétés du film passif. Effectivement, M. Laleh et ses collaborateurs [107] ont 
observé, de manière surprenante, une résistance à l’érosion-corrosion assez faible pour un 
acier 316L LBM par comparaison avec son homologue conventionnel. Pour ces auteurs, bien 
que les pores n’influencent pas le comportement en corrosion par piqûres, ils pourraient 
modifier les capacités de repassivation de l’acier inoxydable, en relation avec une évolution 
particulière de la composition chimique de l’électrolyte piégé dans le pore du fait de son 
confinement. Une telle analyse pourrait expliquer pourquoi les échantillons LBM de cette étude 
ont des valeurs de Epit plus positives mais sont plus sensibles à l’amorçage de piqûres 
métastables par comparaison avec l’acier conventionnel. A ceci peut s’ajouter l’effet des 
inclusions d’oxyde riches en Si, présentes sur l’ensemble du matériau LBM ; ces inclusions 
peuvent effectivement impacter les capacités de repassivation de l’acier LBM [62,87]. A ce 
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stade, aucune corrélation entre la présence de ces particules d’oxyde riches en Si et le 
comportement en corrosion des échantillons LBM n’a toutefois pu être établie.  
Ainsi, les résultats présentés ici montrent une influence de la microstructure sur le 
comportement en corrosion par piqûres, stables et métastables, des aciers 17-4PH. Alors que 
le rôle des précipités de NbC sur le comportement en corrosion a été clairement identifié, 
l’influence d’autres éléments de microstructure, comme la teneur en austénite par exemple, 
n’est pas encore établie. Ceci sera traité dans les prochains chapitres. 
 
IV)  Conclusions sur le comportement en corrosion 
Dans cette partie, nous avons étudié le comportement en corrosion d’un acier 17-4PH 
fabriqué par le procédé LBM par comparaison avec le même acier issu de la métallurgie 
conventionnelle, les deux aciers étant dans un même état thermique H900. Les courbes de 
polarisation anodiques montrent que le procédé LBM améliore le comportement en corrosion 
par piqûres de l’acier, ce qui se traduit par des valeurs de densité de courant de passivité ipass 
plus basses et des valeurs du potentiel de piqûre Epit plus positives. En revanche, les piqûres 
métastables générées sur l’acier LBM, bien que peu nombreuses, sont caractérisées par une 
longue durée de vie et une grande quantité de charge à l’inverse de l’acier conventionnel. La 
diminution du temps d’amorçage des piqûres métastables pour les échantillons LBM, qui se 
traduit par la formation de la plupart des piqûres en début de polarisation, indique une 
instabilité du film passif plus importante que pour l’acier conventionnel, du moins dans les 
premiers temps de son évolution lorsque le potentiel a été augmenté de Ecorr à +0,1 V/ECS. 
Ainsi, l’acier 17-4PH LBM est plus résistant à la corrosion par piqûres que l’acier conventionnel 
mais les propriétés de son film passif, et l’évolution de ces propriétés lors des premiers instants 
de polarisation, le rendent plus sensible à l’amorçage de piqûres métastables. Il a été aussi 
remarqué une légère différence de réactivité entre les plans XY et (X,Y)Z pour les échantillons 
LBM. Le meilleur comportement vis-à-vis de la corrosion par piqûres du plan XY pourrait 
s’expliquer par la proportion légèrement plus élevée d’austénite pour ces échantillons. 
La complexité du comportement en corrosion de l’acier 17-4PH est fortement liée à sa 
microstructure, particulièrement celle de l’acier LBM. Diverses conclusions peuvent ainsi être 
tirées à partir des résultats présentés dans ce chapitre : 
• Les précipités de NbC ont une influence néfaste sur le comportement en corrosion. 
Ils agissent comme des sites préférentiels d’amorçage de piqûres en lien avec un 
possible micro-couplage galvanique avec la matrice martensitique. Une quantité 
plus faible de NbC, par ailleurs plus petits, pour les échantillons LBM explique le 
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décalage de Epit vers des valeurs plus positives par comparaison avec l’acier 
conventionnel. 
• Les pores issues de la fabrication LBM influencent peu le comportement en 
corrosion par piqûre stable de l’acier LBM, particulièrement quand il s’agit de pores 
gazeux sphériques, bien que ces pores pourraient modifier la capacité de 
repassivation de l’acier. En revanche, la présence très occasionnelle de pores liés 
à un manque de fusion a un effet néfaste : ces pores constituent des sites 
privilégiés d’amorçage de piqûres en lien avec la formation d’un milieu confiné à 
l’intérieur de ces pores de forme anguleuse.  
• L’austénite, qu’elle soit de réversion ou résiduelle, n’a pas été clairement identifiée 
comme impactant la réponse en corrosion par piqûres de l’acier. Cependant, la 
différence de comportement en piqûres stables et métastables entre l’acier 
conventionnel et les échantillons LBM d’une part, et entre les différents plans pour 
les échantillons LBM d’autre part, pourrait être reliée à la différence de teneur en 
austénite entre ces différents échantillons. 
Enfin, les résultats obtenus n’ont pas permis d’analyser spécifiquement l’influence des 
anciens joints de grains austénitiques et des joints de lattes de martensite sur le comportement 
en corrosion des aciers 17-4PH ; il n’est pas exclu que ces éléments microstructuraux influent 
sur le comportement en corrosion des aciers. 
Ces résultats sont d’un grand intérêt concernant la fiabilité du procédé LBM pour fabriquer 
des pièces d’acier 17-4PH. En effet, les propriétés en corrosion des pièces LBM ne semblent 
pas être dégradées par comparaison avec l’acier corroyé ; elles semblent même améliorées 
grâce au procédé si l’on considère uniquement les piqûres stables, avec des valeurs de Epit 
plus positives pour l’acier LBM. Cependant, les résultats obtenus pour ce qui concerne les 
piqûres métastables soulèvent des questions par rapport à la tenue en corrosion sous 
contrainte de l’acier LBM ; ceci ne constitue pas cependant l’objet de ces travaux de thèse. 
On retiendra en revanche que ces bonnes propriétés en corrosion sont très dépendantes de 
la microstructure de l’alliage et donc des propriétés du film passif qui en découlent. Une étude 
approfondie de la composition et de la structure de ces films passifs semble donc être 
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Chapitre V : Structure, composition chimique et propriétés des 
films passifs 
Etant donné les résultats obtenus sur le comportement en corrosion par piqûres stables et 
métastables de l’acier 17-4PH LBM, étudier plus en détails le film passif formé en surface de 
ce matériau pourrait apporter quelques éléments de compréhension pour ce qui concerne le 
comportement en corrosion de cet acier. En effet, les différences significatives de sensibilité à 
la piqûre métastable entre les aciers conventionnel et LBM nous ont conduit à penser que les 
propriétés des films passifs pourraient dépendre du procédé de fabrication. Afin de vérifier 
cette hypothèse, des analyses par XPS et MET ont été réalisés dans le but de déterminer 
dans un premier temps la composition chimique et la structure des films passifs formés en 
solution sur les aciers 17-4PH LBM et conventionnel. Ces analyses de surface ont été 
corrélées dans un second temps aux propriétés électrochimiques des films passifs évaluées 
au potentiel de corrosion à l’aide de la spectrométrie d’impédance électrochimique (SIE). Dans 
cette partie, l’échantillon conventionnel est comparé aux échantillons LBM P1 (poudre R7) 
dans leur état de traitement thermique de référence H900. 
I)  Structure et composition chimique des films passifs 
I.1. Approche globale de la structure et de la composition chimique des films passifs 
I.1.1.  Etude globale du film passif formé en solution 
Les images en champ clair des films passifs, obtenues par MEB-FIB, et étudiées au 
MET, sont représentées sur la Figure V-1 pour les échantillons d’acier 17-4PH conventionnel 
et LBM XY dans l’état H900. Comme indiqué dans le chapitre II (partie V.1), les films passifs 
ont été formés par immersion des échantillons dans une solution de NaCl à 0,5 M sous 
polarisation potentiostatique à +150 mV/Ecorr pendant 30 min sur des surfaces polies. Un 
revêtement de carbone protecteur a été déposé sur les films passifs lors de la préparation par 
MEB-FIB afin de protéger les films passifs lors des différentes étapes de manipulation avant 
observation. Les films passifs des deux échantillons, conventionnel et LBM XY, sont 
relativement homogènes en épaisseur, amorphes (absence d’ordre au niveau atomique) et 
couvrent l’ensemble de la surface étudiée. Dans une première approche, l’épaisseur des films 
passifs a été estimée autour de 3 nm pour les deux échantillons, comme attendu pour des 
films passifs d’acier inoxydable formés en solution sous polarisation. Ces observations MET 
sont en accord avec des études réalisées par K. Oh et al. [108] et X. Yue et al. [109] sur des 
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films passifs d’un acier inoxydable Fe-Cr-Ni issu de la métallurgie conventionnelle et d’un acier 
316L LBM respectivement .  
 
Figure V-1 : Images obtenues par MET en champ clair du film passif formé en solution NaCl 0,5 M sur 
les échantillons d’acier 17-4PH conventionnel (a) et LBM XY (b). Les clichés à haute résolution des 
films sont visibles dans les inserts. 
Pour compléter l’étude en MET et obtenir des données sur la composition chimique 
des films passifs, des analyses XPS ont été réalisées sur ces films passifs formés en solution. 
Les Figure V-2 et Figure V-3 compilent les spectres à haute résolution des éléments Fe 2p, 
Cr 2p, Cu 2p3/2, Ni 2p3/2, O 1s, C 1s, Nb 3d et Si 2p enregistrés respectivement pour les 
échantillons conventionnel et LBM XY. Aucun signal significatif de l’élément chlore n’a été 
détecté sur l’ensemble des échantillons étudiés malgré l’immersion en milieu NaCl lors de la 
formation des films. De plus, les paramètres utilisés pour simuler les spectres XPS de chaque 
élément sont donnés dans le Tableau V-1. Les paramètres utilisés pour les spectres XPS des 
échantillons LBM XZ et YZ ont aussi été ajoutés à ceux des échantillons conventionnel et LBM 
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Figure V-2 : Spectres à haute résolution XPS du Fe 2p, Cr 2p, Cu 2p, Ni 2p, O 1s, C 1s, Nb 3d et du 
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Figure V-3 : Spectres à haute résolution XPS du Fe 2p, Cr 2p, Cu 2p, Ni 2p, O 1s, C 1s, Nb 3d et du 
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Les niveaux de cœur Fe 2p3/2 et Cr 2p3/2 ont été décomposés en multiplets pour les 
échantillons conventionnel (Figure V-2 a et b) et LBM XY (Figure V-3 a et b). Les spectres des 
deux échantillons d’acier sont composés d’un large pic correspondant à la présence 
d’oxydes/hydroxydes et d’un pic métallique à plus basse énergie de liaison (EL). La présence 
de ce pic large suggère que le film passif est composé majoritairement d’oxyde de Fe et de 
Cr. En effet, M. C. Bieisinger et ses collaborateurs [110,111] ont étudié les spectres XPS de 
nombreux oxydes de métaux de transition afin de déconvoluer les différentes contributions de 
chaque oxyde et hydroxyde composant le film passif (comme le Fe, le Cr, le Ni ou le Cu). Ils 
ont ainsi montré que la forme élargie des pics d’oxyde de Fe et de Cr résulte de l’interaction 
des photoélectrons des niveaux de cœur avec les électrons non appariés des couches 
externes provoquant la subdivision en de nombreux multiplets. En respectant cette approche, 
le pic Fe 2p3/2 a été ajusté avec deux composantes métalliques (ΔEmétal = 0,9 eV), un 
quadruplet d’oxyde et un pic large d’hydroxyde (Tableau V-1). Cette structure complexe en 
multiplet ne permet pas de distinguer clairement les états d’oxydation Fe2+ et Fe3+ ni la 
structure de l’oxyde correspondant. Un ajustement similaire des pics du Cr 2p3/2 a été effectué 
comprenant une composante métallique, un triplet d’oxyde et un pic large d’hydroxyde pour 
les quatre échantillons analysés. Les valeurs d’EL du Cr 2p3/2 pour les pics d’oxyde et 
d’hydroxyde (entre 575 et 578 eV) correspondent au composé Cr3+ et ont été attribuées aux 
espèces Cr2O3 et Cr(OH)3. Comme expliqué précédemment pour les composés d’oxyde de 
Fe, la détermination de la proportion oxyde/hydroxyde n’a pas pu être réalisée au vu des 
nombreux recouvrements entre les pics d’oxyde et d’hydroxyde sur une petite gamme d’EL (de 
706 à 712 eV pour le Fe 2p3/2 et de 573 à 578 eV pour le Cr 2p3/2). Les interprétations des 
spectres du Fe 2p3/2 et du Cr 2p3/2 sont ainsi simplifiées de manière à éviter les erreurs 
d’interprétation mais elles restent pertinentes. 
Les spectres à haute résolution du Cu 2p3/2 et du Ni 2p3/2 pour les échantillons 
conventionnel (Figure V-2 c et d) et LBM XY (Figure V-3 c et d) incluent une seule composante 
asymétrique pour chacun des deux éléments avec des valeurs d’EL autour de 852,2 eV pour 
le Ni et 932,5 eV pour le Cu qui sont, par conséquent, des contributions métalliques. Des 
résultats équivalents ont été obtenus pour les échantillons LBM XZ et YZ (Tableau V-1). L’état 
métallique de Cu a été confirmé en utilisant le paramètre Auger modifié α’ à partir des valeurs 
d’EL du spectre du Cu 2p3/2. Le calcul de ce paramètre α’ (formule ci-dessous) permet de 
distinguer le degré d’oxydation du Cu : Cu0, CuI et CuII [112] : 
α’ = EC (Cu LMM) + EL (Cu 2p3/2) 
avec EC (Cu LMM) l’énergie cinétique de la transition Auger LMM du Cu en eV et EL 
(Cu 2p3/2), l’énergie de liaison du pic du Cu 2p3/2. Ainsi, pour l’acier conventionnel et les trois 
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échantillons LBM, le paramètre α’ présente une valeur moyenne de 1851,5 eV qui correspond 
au Cu0 (métallique) [110,112].  
Ensuite, les spectres à haute résolution de l’O 1s pour les échantillons conventionnel 
(Figure V-2 e) et LBM XY (Figure V-3 e) ont été décomposés en trois pics comprenant de 
nombreuses contributions. Un premier pic à plus faible valeur d’EL autour de 529,9 eV 
correspond aux oxydes métalliques (O2-) ; le second pic autour de 531,4 eV correspond aux 
hydroxydes métalliques (OH-) et aux cétones organiques (liaison C-O), et enfin un pic large à 
plus haute EL correspond à l’eau adsorbée en surface, au dioxyde de carbone (liaison C=O) 
et au SiO2. L’eau adsorbée en surface, le dioxyde de carbone et les liaisons cétones 
organiques proviennent de la pollution organique de surface due à la préparation, mais aussi 
induite par les essais électrochimiques de croissance des films (avec l’utilisation d’un joint 
siliconé) et du rinçage et nettoyage des échantillons à l’aide d’acétone et d’éthanol. Cette 
pollution organique se retrouve aussi sur les spectres à haute résolution du C 1s sur tous les 
échantillons (Figure V-2 f, Figure V-3 f et Tableau V-1). Le spectre du C 1s se décompose 
alors en trois pics caractéristiques attribués aux liaisons C-C (EL autour de 284,9 eV), aux 
liaisons C-O (EL autour de 286,3 eV) et aux liaisons C=O (EL autour de 288,3 eV). Un 
quatrième pic à plus basse énergie de liaison et de plus faible intensité a été attribué à la 
liaison C-Nb (EL autour de 283,0 eV) provenant des précipités de NbC décrits dans le chapitre 
III pour les aciers conventionnel et LBM. Cette contribution des précipités de NbC est aussi 
détectée sur le spectre XPS à haute résolution du Nb 3d (Figure V-2 g et Figure V-3 g) 
convolué avec la contribution de plusieurs oxydes de Nb ; cette convolution provient du 
dédoublement par couplage spin-orbite de l’orbital 3d de relativement faible énergie (ΔENb 3d ≈ 
2,7 eV) [113]. A. Gupta et ses collaborateurs ont démontré que des particules de NbC 
possèdent des couches d’oxyde complexes, composées de Nb à différents degrés d’oxydation 
dans le cas de nanocomposites de NbC [114]. En se basant sur ces travaux, les spectres XPS 
à haute résolution du Nb 3d ont été décomposés en trois composés (donc six pics pour les 
contributions des deux états dégénérés 3d5/2 et 3d3/2) qui correspondent, pour des valeurs d’EL 
allant des plus basses vers les plus hautes, aux précipités de NbC, à un mélange d’oxyde et 
de carbure NbCxOy et à un oxyde stable NbIVO2 pour tous les échantillons étudiés. Ces 
résultats suggèrent que les précipités de NbC se corrodent en solution durant la formation du 
film passif jusqu’à un état stable Nb4+ avec une couche d’oxyde mixte NbCxOy qui se forme 
entre les précipités de NbC et l’oxyde stable NbIVO2. 
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Tableau V-1 : Energie de liaison (EL), largeur à mi-hauteur (FWHM – Full With at Half Maximum) et 
aire relative des pics attribués pour chaque composé utilisées pour ajuster les spectres XPS à haute 
résolution pour les échantillons d’acier 17-4PH conventionnel et LBM après polarisation 
potentiostatique en solution NaCl à 0,5 M. 
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Enfin, le dernier spectre à haute résolution étudié correspond au Si 2p (Figure V-2 h et 
Figure V-3 h) ; il a été décomposé en trois contributions simples à cause de la très faible 
différence d’énergie de couplage spin-orbite du Si (ΔESi 2p ≈ 0,6 eV) pour les quatre 
échantillons. Le pic de plus basse EL (autour de 99,0 eV) est attribué au Si élémentaire dissout 
dans la matrice martensitique, le deuxième pic correspond au Si organique dû à la pollution 
par le joint siliconé (autour de 101,8 eV) et le dernier pic (autour de 103,4 eV) correspond au 
Si4+ et a été attribué au SiO2. Néanmoins, il peut être remarqué une contribution non 
négligeable du signal de SiO2 pour l’échantillon LBM XY sur le spectre du Si 2p (Figure V-3 h) 
et pour les échantillons LBM XZ et YZ (Tableau V-1) alors qu’il n’y a quasiment pas de 
contribution du pic du SiO2 pour l’acier conventionnel. Ce pic de SiO2 provient des inclusions 
d’oxyde riches en Si caractéristiques du procédé LBM, déjà décrites dans les aciers 17-4PH 
LBM et caractérisées dans le chapitre III [61,62,88]. Ainsi ce signal lié à SiO2 provient de 
l’alliage de 17-4PH sous-jacent à la couche passive uniquement pour l’acier LBM et ne 
contribue pas au film passif. 
 
I.1.2.  Quantification globale des éléments du film passif 
L’analyse quantitative des teneurs des différents éléments d’alliage a été réalisée à 
partir de l’ajustement des spectres XPS à haute résolution. Etant donné que, au moins pour 
certains éléments d’alliage, une contribution sous forme d’oxyde mais aussi une contribution 
de l’espèce métallique ont été détectées, il est entendu que le signal XPS intègre la réponse 
du film passif mais aussi de l’alliage sous-jacent, même si globalement l’on peut supposer que 
les résultats permettent d’avoir une description assez précise de la composition chimique du 
film passif. Les résultats de cette quantification sont donnés dans le Tableau V-2 en 
pourcentage atomique pour l’acier conventionnel et les trois échantillons LBM. La présence 
de pollution organique à la surface des films passifs se traduit par une teneur en carbone 
importante et une quantité légèrement plus importante de silicium par comparaison avec la 
composition nominale des deux aciers (voir Chapitre II, Tableau II-2). Pour tous les 
échantillons, la concentration en oxygène est supérieure à 40 % at., ce qui indique que la 
plupart du signal XPS provient de la couche adsorbée en surface et du film passif. Le Fe et le 
Cr sont les principaux composés oxydés avec une teneur modérée qui est inférieure à la teneur 
nominale des aciers en raison de la quantité importante de carbone et d’oxygène. Un résultat 
important est que la teneur en Cr se trouve significativement plus élevée pour l’échantillon 
conventionnel (8 % at.) que pour les échantillons LBM (5 % at. quel que soit le plan considéré). 
Les ratios relatifs Cr/Fe ont été calculés pour chaque échantillon et donnent des valeurs de 
0,59 pour l’acier conventionnel contre respectivement 0,37, 0,36 et 0,46 pour les échantillons 
LBM XY, XZ et YZ. Le ratio plus élevé pour l’acier conventionnel confirme que le film passif 
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formé sur celui-ci contient globalement plus de Cr que celui formé sur les échantillons LBM. 
Les valeurs des ratios Cr/Fe calculées à partir de la quantification XPS sont assez faibles (< 1) 
pour tous les échantillons par comparaison avec ceux affichés dans des études effectuées sur 
des aciers inoxydables [115–117] ; ceci est probablement dû à une quantité de Cr plus faible 
dans la composition nominale de l’acier 17-4PH (entre 19 et 25 % pour les aciers des études 
contre 16 % pour le 17-4PH). Les différences de teneur en Cr dans les films passifs formés 
sur les aciers LBM et conventionnel peuvent être expliquées par les différences de taux 
d’austénite entre les échantillons. Récemment, M. Langberg et ses collaborateurs [118] ont 
montré que le film passif formé sur de la ferrite a une teneur en Cr plus importante que celui 
formé sur de l’austénite pour un acier inoxydable duplex. Cet effet s’explique par la teneur 
supérieure en Cr alphagène dans la ferrite α que dans l’austénite γ. Or, dans notre étude, les 
taux d’austénite dans l’acier LBM sont de 8 % selon les plans XZ et YZ et de 12 % selon le 
plan XY alors que l’échantillon conventionnel ne contient que 0,8 % d’austénite (Chapitre III, 
partie I.2). Des différences de teneur en Cr similaires doivent exister entre martensite et 
austénite avec des teneurs plus élevées dans la martensite que dans l’austénite de réversion. 
Ainsi, il peut être supposé que le taux plus faible de martensite dans les échantillons LBM est 
responsable de la teneur globale plus faible en Cr dans les films passifs formés sur ces 
échantillons. Par ailleurs, comme attendu au vu des analyses des spectres à haute résolution, 
la quantification du Cu et du Ni conduit à des valeurs assez faibles (≤ 1 %at) avec cependant 
une quantité légèrement supérieure de ces deux éléments pour l’acier conventionnel. Il peut 
également être noté que la quantité de Nb mesurée est très proche de la composition nominale 
de l’acier 17-4PH en lien avec la présence d’oxyde de Nb dans le film passif. 
 
Tableau V-2 : Analyse quantitative de la composition chimique et épaisseur calculée par analyse XPS 
du film passif formé et de l’alliage sous-jacent pour les échantillons d’aciers 17-4PH. Une quantité 
importante de carbone est mesurée en lien avec la contamination des échantillons. Les calculs de 
l’épaisseur de film passif sont basés sur le ratio (Imet/Iox) pour les références de Fe et de Cr (métal et 
oxyde) et une répartition de Cr/Fe de 20/80. 
Pour résumer, les premières observations réalisées au MET (Figure V-1) montrent que 
l’épaisseur des films passifs formés en solution NaCl sur les aciers 17-4PH conventionnel et 
LBM sont très similaires. D’un point de vue général, la couche d’oxyde est fine (≈ 3 nm), 
couvrante et amorphe. Les analyses XPS complètent ces résultats et montrent que le film est 
composé d’un mélange d’oxydes et d’hydroxydes de Fe et de Cr3+, avec également la 
présence d’une faible quantité d’oxyde de Nb. Toutefois, la composition chimique des films 
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passifs diffère entre les échantillons conventionnel et LBM, particulièrement au niveau de la 
teneur en Cr qui est plus élevée pour l’acier conventionnel, certainement en lien avec son 
faible taux d’austénite de réversion. En revanche, aucune différence significative n’a pu être 
observée entre les différents plans de l’acier LBM ce qui peut être expliqué par les faibles 
différences de microstructure entre ces différents plans (chapitre III). Néanmoins, plusieurs 
études issues de la littérature ont décrit les films passifs formés sur les aciers inoxydables 
avec une structure duplex, c’est-à-dire composée d’une couche interne et d’une couche 
externe de compositions chimiques différentes [115,117,119]. Ainsi, la composition chimique 
et la structure des films passifs formés sur les aciers 17-4PH ont été étudiées à l’aide de profils 
en profondeur XPS et d’analyses STEM-EDS à une échelle nanométrique de manière à 
caractériser plus précisément ces films. 
 
I.2. Analyse de la structure et de la composition chimique des films passifs à 
l’échelle nanométrique 
De manière à fournir une description plus précise de la structure et de la composition 
chimique des films passifs formés sur les deux aciers, des analyses STEM-EDS ont été 
combinées à des profils en profondeur XPS. La Figure V-4 montre les observations des films 
passifs formés sur les aciers conventionnel et LBM XY à une échelle nanométrique. L’étude 
STEM a été uniquement réalisée sur le plan XY de l’acier LBM, étant donné la complexité de 
la technique et la similitude des résultats obtenus en XPS pour les trois plans de l’échantillon 
LBM. Les zones d’analyses EDS sont repérées par des rectangles blancs sur la Figure V-4 
(aire de 2,3 x 0,75 mm²) et donnent accès à la composition chimique des différentes couches 
constitutives du film passif. Ici, il est important de noter que chaque zone est supposée 
correspondre à une région spécifique du film passif et de l’alliage sous-jacent. Cependant, un 
manque de précision sur la localisation des zones d’analyses EDS ne doit pas être négligé en 
raison de la complexité de la technique. De plus, afin d’optimiser le ratio signal/bruit, la 
quantification EDS s’effectue sur l’ensemble de la zone étudiée (rectangle blanc) ; le résultat 
obtenu résulte donc d’une analyse moyenne de la composition chimique de la zone étudiée 
en EDS.  
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Figure V-4 : Observations par STEM en champ clair du film passif formé sur les échantillons d’acier 
17-4PH conventionnel (a) et LBM XY (b) en solution NaCl à 0,5 M. Les rectangles blancs 
correspondent aux zones d’analyse EDS (quantification présentée sur le Tableau V-3). 
Les zones d’analyses ont été numérotées de 1 à 4 sur la Figure V-4, en allant du film 
passif vers l’alliage. Pour l’acier conventionnel, les zones 1 et 2 ont été attribuées à différentes 
profondeurs du film passif depuis la surface externe : la couche externe (zone 1) et la couche 
interne (zone 2). Les zones 3 et 4 correspondent à l’alliage. La zone 4 permet de retrouver la 
composition chimique de référence de l’alliage en cœur du matériau, c’est-à-dire assez loin de 
la surface de l’échantillon. Pour l’échantillon LBM XY, les zones 1 à 4 ont été attribuées 
respectivement à la couche externe, la couche interne, la couche intermédiaire et l’alliage. La 
couche intermédiaire est définie comme une interface entre le film passif et l’alliage. Cette 
couche intermédiaire n’a pas été détectée pour l’acier conventionnel en raison de sa faible 
épaisseur et de la localisation des zones EDS pour cet échantillon.  
Les résultats de la quantification EDS des zones 1 à 4 de chaque échantillon sont 
donnés dans le Tableau V-3. Au vu du caractère amorphe du film passif, les résultats ont été 
utilisés à des fins de comparaison uniquement et ne correspondent donc pas à des 
compositions chimiques absolues. Une première analyse quantificative a été réalisée en 
prenant en compte le signal de l’oxygène provenant essentiellement du film passif. Pour les 
deux échantillons d’acier inoxydable, la teneur en oxygène est maximale pour les zones 1 et 
2 qui correspondent au film passif, puis décroît dans la zone 3, pour finalement tendre vers 
une valeur nulle ou quasi nulle en zone 4 au cœur de l’alliage. Concernant les éléments 
d’alliage, les teneurs en Cr, Ni et Cu augmentent en passant de la zone 1 à la zone 2 pour les 
deux aciers, ce qui confirme le caractère duplex du film passif. Les deux couches, externe et 
interne, sont principalement composées de Cr et de Fe sous forme d’oxydes pour les deux 
échantillons, mais la couche externe est moins concentrée en Cr que la couche interne. Une 
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telle répartition des éléments d’alliage a déjà été décrite dans la littérature par Z. Wang et ses 
collaborateurs qui ont trouvé que le film passif formé sur un acier inoxydable austénitique 316L 
est constitué d’une couche barrière interne enrichie en Cr [117]. 
 
Tableau V-3 : Analyse quantitative par EDS correspondant aux zones repérées (rectangles blancs) 
pour les échantillons conventionnel et LBM XY sur les images STEM en champ clair de la Figure V-4. 
Les quantifications avec et sans le signal de l’oxygène ont été réalisées de manière à mieux suivre la 
variation de composition chimique entre chaque zone. 
Une deuxième analyse quantitative a été effectuée sans prendre en compte le signal 
de l’oxygène : dans ce cas, le signal de l’oxygène est uniquement utilisé pour la déconvolution 
des pics des autres éléments. Cette démarche permet de mettre en évidence la variation 
relative des éléments d’alliage secondaires. Ainsi, les résultats montrent que les 
concentrations en éléments d’alliage tels que le Cr, le Ni et le Cu atteignent des valeurs 
maximales au niveau de la couche intermédiaire pour l’acier LBM XY. Dans le cas de 
l’échantillon conventionnel, les teneurs maximales de Cr, de Ni et de Cu sont atteintes en zone 
2, qui inclue à la fois la contribution de la couche interne et de la couche intermédiaire. Pour 
le Cr, il peut être remarqué que la quantité globale englobant la teneur en Cr de la couche 
externe et de la couche interne, est plus faible pour l’échantillon LBM XY par comparaison 
avec l’acier conventionnel, en accord avec les analyses XPS présentées précédemment. Ce 
résultat peut être principalement associé à la différence de concentration en Cr de la couche 
interne qui est plus basse pour l’acier LBM XY. De plus, les teneurs en Cu et Ni sont plus 
importantes dans la couche interne que dans la couche externe et atteignent un maximum au 
niveau de la couche intermédiaire pour l’échantillon LBM XY. Ces deux éléments, Cu et Ni, 
semblent donc ségrégés au niveau de la couche intermédiaire. Cependant, il est plus 
compliqué de conclure pour l’échantillon conventionnel en considérant que la zone 2 
comprend à la fois la couche interne et la couche intermédiaire, même si, toutefois, en se 
référant à la littérature, le cuivre et le nickel devraient être aussi ségrégés au niveau de la 
couche intermédiaire pour cet échantillon comme pour l’échantillon LBM XY. En effet, 
l’enrichissement en éléments d’alliage nobles à l’interface entre le film passif et l’acier 
inoxydable provient de la dissolution préférentielle des espèces de Fe (et ici certainement 
aussi de Cr vu la faible teneur des films passifs en Cr comparativement à d’autres aciers 
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inoxydables) permettant la formation de la couche passive menant à une zone modifiée et 
enrichie en certains éléments d’alliage métalliques à l’interface [117,120]. Enfin, une faible part 
de Si a été détectée dans les films passifs des deux échantillons, conventionnel et LBM XY. 
Les résultats suggèrent que la teneur en Si dans le film passif est plus élevée que celle de la 
matrice pour l’échantillon conventionnel. Au contraire pour l’acier LBM, la teneur en silicium 
dans la matrice est plus élevée que celle dans le film passif. Or, la quantité de Si dans la 
composition nominale de l’acier LBM est deux fois plus élevée que celle de l’acier 
conventionnel (Chapitre II, Tableau II-2). Cette observation peut être expliquée par le fait 
qu’une quantité non négligeable de silicium est concentrée dans les inclusions d’oxyde 
générées par le procédé LBM (chapitre III). Pour l’acier LBM, le silicium serait donc « piégé » 
dans les inclusions. L’interprétation de ces résultats est toutefois limitée par les limites de 
détection de la technique d’analyse EDS, particulièrement pour les faibles quantités de Si. 
Pour compléter cette analyse, les profils en profondeur élémentaires ont été tracés à 
partir de l’analyse des spectres XPS à haute résolution pour les quatre échantillons d’acier 
martensitique. La Figure V-5 montre ces profils pour les échantillons conventionnel (a), LBM 
XY (b) et LBM XZ (c). Les profils en profondeur de l’échantillon YZ (non montrés ici) suivent la 
même évolution que ceux de l’échantillon LBM XZ. L’évolution des spectres à haute résolution 
du Fe, du Cr, de l’O et des oxydes de Nb est suivie depuis la surface (0 s d’érosion) jusqu’à 
l’alliage de base (> 600 s d’érosion).De plus, le ratio normalisé Cr / [O + Fe + Cr], 
correspondant à la variation du Cr par rapport aux principaux éléments constitutifs du film 
passif, a également été tracé en fonction du temps d’érosion pour les quatre échantillons afin 
de comparer les évolutions relatives de la teneur en Cr entre les échantillons LBM et 
conventionnel (Figure V-5 d). Cette dernière représentation est utile pour identifier les 
différentes couches composant le film passif à partir des résultats EDS, notamment l’évolution 
du Cr dans les couches interne et externe mais également dans la couche intermédiaire, et 
cela en particulier pour l’échantillon LBM XY.  
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Figure V-5 : Profils en profondeur élémentaires XPS pour les échantillons conventionnel (a), LBM XY 
(b) et LBM XZ (c). La variation du ratio élémentaire normalisé Cr / [Cr + Fe + O] est donnée pour 
chaque échantillon d’acier (d). 
La position de l’interface film passif / alliage est clairement visible avec l’augmentation 
importante de la quantité de Fe en parallèle de la chute rapide du profil de l’O sous les 10 % 
at. après 150 s d’érosion pour les deux échantillons. Il est important de noter que ces résultats 
sont difficilement comparables avec la quantification présentée dans le Tableau V-2 du fait de 
la contamination due au carbone en surface des échantillons lors des analyses XPS. Les 
résultats de la Figure V-5 suggèrent une différence dans la teneur et la répartition du Cr entre 
les échantillons conventionnel, LBM XY et LBM (X,Y)Z, bien qu’il soit préférable de considérer 
ces résultats avec une certaine prudence, étant donné la nature semi-quantitative des 
analyses XPS et la possible réduction partielle des oxydes par les ions Ar+ durant l’érosion. 
Néanmoins, on constate que la teneur en Cr de l’acier LBM XY (Figure V-5 b) démarre à 2 % 
at. en surface de la couche externe, puis augmente à travers la couche interne jusqu’à 
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Cette analyse confirme une déplétion en Cr dans la couche externe du film passif, ce qui est 
en accord avec les analyses STEM-EDS (Figure V-4, Tableau V-3). Cette déplétion en Cr en 
couche externe a aussi été observée pour les échantillons LBM XZ (Figure V-5 c) et YZ (non 
montré), avec toutefois des différences dans la forme globale des profils en profondeur en 
comparaison avec l’échantillon LBM XY (Figure V-5 b). La teneur en Cr augmente jusqu’à 
atteindre une valeur de 12 % at. dans le film passif de l’échantillon LBM XZ. Dans le cas de 
l’échantillon conventionnel, la teneur en Cr se maintient autour d’une valeur de 12 % at. dans 
toute l’épaisseur du film passif avec un léger enrichissement dans la couche interne. On 
remarquera ici qu’une déplétion en Cr de la couche externe plus marquée a été observée sur 
les analyses STEM-EDS pour cet échantillon. La Figure V-5 d permet une description 
intéressante de la répartition normalisée du Cr dans les films passifs par rapport aux autres 
éléments du film (Fe, Cr et O). La teneur en Cr atteint son maximum dans la couche interne 
du film passif pour les échantillons conventionnel et LBM (X,Y)Z, alors que ce maximum est 
atteint dans la couche intermédiaire pour l’échantillon LBM XY. Finalement, une plus grande 
quantité de Cr dans le film passif formé sur l’échantillon conventionnel est détectée en 
comparaison avec le film formé sur l’échantillon LBM à partir des profils XPS. Ceci est en bon 
accord avec les analyses STEM-EDS. 
Ces différences sur l’évolution globale de la quantité de Cr et sa répartition dans les 
couches composant le film passif formé sur l’acier conventionnel d’une part et l’acier LBM 
d’autre part, peuvent contribuer à expliquer les différences en matière de sensibilité à la 
corrosion par piqûres stables et métastables observées entre les deux aciers. En effet, les 
travaux récents de L.B. Coelho et al. ont montré qu’une concentration supérieure en Cr dans 
le film passif améliore sa stabilité et ainsi augmente la valeur du potentiel de piqûre pour un 
même alliage avec différents traitements de surface [121]. Par ailleurs, Z. Wang et ses 
collègues ont démontré que les propriétés protectrices du film passif sont principalement 
attribuées à la couche interne [117]. En se basant sur les résultats de la littérature, nous 
pouvons proposer que la plus grande sensibilité à la piqûre métastable de l’acier LBM peut 
être reliée à la teneur plus faible en Cr dans les films passifs formés sur ces échantillons en 
lien avec leur taux d’austénite de réversion plus importante, particulièrement en couche 
interne, par comparaison avec l’acier conventionnel. La répartition spécifique du Cr dans le 
film passif de l’échantillon LBM XY peut aussi expliquer la sensibilité à l’amorçage de piqûres 
métastables particulière de l’échantillon LBM XY par rapport aux plans (X,Y)Z (Chapitre IV, 
partie III) ). Ce résultat peut aussi être mis en relation avec les différences de quantité 
d’austénite (principalement de réversion) en fonction de l’orientation de l’acier LBM (12 % pour 
le plan XY, ≈ 8 % pour les plans (X,Y)Z dues à l’anisotropie morphologique après le traitement 
thermique H900. En revanche, les potentiels de piqûres plus nobles mesurés sur l’acier LBM 
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par comparaison avec l’acier 17-4PH conventionnel pourraient s’expliquer en faisant référence 
à d’autres caractéristiques du film passif, en particulier son épaisseur et/ou la présence de 
défauts.  
En effet, comme discuté dans le chapitre IV, les précipités de NbC ont une grande 
influence sur le comportement en corrosion par piqûres en tant que sites d’amorçage 
préférentiels des piqûres. Par conséquent, la présence d’oxyde de Nb dans le film passif a été 
étudiée ainsi que la variation en profondeur des spectres à haute résolution du Nb 3d des 
espèces NbCxOy et NbO2. Les résultats ont été traités avec prudence en raison des faibles 
quantités de Nb détectées (bien que le Nb ait une grande section de photoionisation) et la 
possibilité de réduction sous le flux d’Ar+. Néanmoins, une quantité significative d’oxyde de Nb 
a été détectée dans la couche externe (10 s d’érosion). Le signal du Nb suit ensuite une lente 
décroissance jusqu’à l’alliage de base pour les deux échantillons. Cette évolution des spectres 
du Nb est en adéquation avec la présence d’un oxyde stable NbO2 dans la couche externe 
suivi par un mélange de NbOx et NbCy en couche interne.  
Pour résumer, les films passifs formés sur les aciers 17-4PH sous polarisation anodique 
dans une solution de NaCl ont une structure analogue pour les échantillons LBM et 
conventionnel. Ils sont composés d’une structure bi-couche caractérisée par une couche 
externe principalement composée d’oxy-hydroxydes de fer et d’une couche interne enrichie 
en oxydes de chrome. De plus, une faible quantité d’oxydes de niobium a été détectée, 
notamment dans la couche externe des films passifs. La couche intermédiaire entre le film 
passif et l’alliage correspond à une zone enrichie en éléments d’alliage métalliques (Cr, Cu et 
Ni) qui ne sont pas dissous lors de la croissance du film passif. Cependant, des différences de 
teneurs en Cr et en Si peuvent être notées entre les échantillons conventionnel et LBM. La 
quantité et la répartition du Cr dans le film passif semblent être les paramètres principaux 
régissant les propriétés de ces oxydes et le comportement en corrosion du métal sous-jacent. 
Les différences observées peuvent être reliées aux différences de microstructure, 
particulièrement à la proportion d’austénite de réversion entre les échantillons LBM XY, LBM 
(X,Y)Z et conventionnel. Toutefois, le léger enrichissement en Si dans la couche externe du 
film passif pour l’échantillon conventionnel pourrait aussi contribuer à expliquer les différences 
de comportement en corrosion observées au chapitre IV. En effet, les travaux de B. Laurent 
et son équipe montrent que l’addition de Si dans un acier inoxydable 304L a une influence 
indirecte sur le comportement en corrosion de l’acier due à la capacité du silicium à ségréger 
aux joints de grains en formant des précipités et potentiellement des zones déplétées en Cr. 
Ces observations pourraient être utiles pour expliquer le rôle des inclusions d’oxyde de 
l’échantillon LBM [122]. Il n’empêche que la résistance à la corrosion localisée est aussi 
étroitement liée aux défauts du film passif. Dans le cas de l’acier 17-4PH, les précipités 
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secondaires de NbC dans la matrice martensitique apparaissent comme des défauts et donc 
des sites préférentiels d’amorçage des piqûres. Ceci est certainement dû aux différences de 
composition chimique et de structure des films passifs formés sur ces précipités. Ainsi, une 
analyse locale a été effectuée au niveau du film passif formé sur ces précipités de NbC. 
 
I.3. Analyse du film passif formé sur les précipités de NbC 
Comme cela a été indiqué précédemment, les spectres à haute résolution du Nb 3d 
des différents échantillons sont composés de plusieurs contributions d’oxydes (NbCxOy et 
NbO2). Il est ainsi judicieux de se demander où se localisent ces oxydes de Nb et si les 
couches d’oxyde formées présentent une composition chimique et une structure particulière 
par rapport à celles formées sur la matrice martensitique. En effet, la réactivité particulière des 
NbC due à leur potentiel électrochimique plus noble vis-à-vis de la matrice martensitique peut 
être associée à des différences dans la structure et la composition chimique des films passifs 
formés sur les précipités et la matrice [34].  
Pour confirmer les hypothèses développées dans la partie précédente, des profils 
lignes en mode STEM-EDS, représentés par une ligne bleue sur la Figure V-6, ont été 
effectués le long du film passif formé sur la matrice martensitique de l’échantillon 
conventionnel (Figure V-6 a) et de l’échantillon LBM XY (Figure V-6 b), ainsi que sur un 
précipité de NbC émergeant à la surface de l’échantillon LBM XY (Figure V-6 c). Comme cela 
a été montré lors des analyses précédentes, le film passif formé sur la matrice martensitique 
est principalement composé de Cr, de Fe et d’O pour les deux échantillons. La couche 
intermédiaire est également identifiable par la légère augmentation du profil du Cu et du Ni 
juste avant d’atteindre le film passif, particulièrement pour l’acier conventionnel. En revanche, 
aucune contribution du Nb n’a été détectée lors des analyses EDS des films passifs formés 
sur la matrice martensitique. A l’inverse, un signal de Nb important couplé avec celui de 
l’oxygène a été détecté au niveau de la surface du NbC émergeant de l’échantillon LBM XY, 
ce qui va dans le sens de l’hypothèse suggérée par les analyses XPS à savoir la croissance 
d’un film passif particulier au niveau des précipités. 
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Figure V-6 : Images STEM en champ clair du film passif formé en solution contenant des ions 
chlorures sur l’échantillon conventionnel (a), LBM XY (b) et sur un précipité de NbC émergeant à la 
surface de l’acier LBM XY (c). Les profils obtenus en STEM-EDS (lignes bleues) sont représentés 
avec la variation relative de chaque élément d’alliage le long du profil. 
Les images en champ clair (Figure V-7 a et b) ont été effectuées au niveau d’un 
précipité de NbC émergeant à la surface des aciers conventionnel et LBM XY afin de confirmer 
la présence d’un film passif sur les précipités de NbC. En première observation, il peut être 
constaté que les précipités de NbC sont plus petits dans l’échantillon LBM XY que dans 
l’échantillon conventionnel. Par ailleurs, lors des observations réalisées, les précipités de NbC 
sont souvent associés avec une inclusion d’oxyde riche en Si en accord avec les observations 
réalisées au chapitre III. Des cartographies STEM-EDS des éléments Nb (Figure V-7 c) et O 
a) b)
c)
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(Figure V-7 d) ont été effectuées sur l’échantillon conventionnel de la Figure V-7 a. La 
présence du signal de l’oxygène tout le long de la surface du précipité de NbC confirme le 
développement d’un film passif en surface et les observations semblent aussi indiquer que le 
film passif sur ces précipités est plus fin que celui formé sur la matrice martensitique adjacente. 
En effet, l’épaisseur du film passif formé sur les carbures est évaluée à 1,5 nm à comparer 
aux 3 nm estimés pour celui formé sur la matrice martensitique. Quant à la différence 
d’intensité du signal de l’oxygène entre la matrice martensitique et le précipité de NbC dans 
l’alliage, il provient certainement de la plus grande solubilité de l’O au niveau des sites 
interstitiels de la martensite. Des observations similaires ont aussi été obtenues pour 
l’échantillon LBM XY. 
 
Figure V-7 : Images STEM en champ clair du film passif sur un précipité de NbC émergeant à la 
surface de l’échantillon conventionnel (a). Image STEM en champ clair d’un précipité de NbC couplé à 
une inclusion d’oxyde riche en Si émergeant à la surface de l’échantillon LBM XY avec l’image STEM 
en champ sombre annulaire à grand angle (HAADF) en insert (b). Les cartographies STEM-EDS des 
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Pour synthétiser ces résultats, il a été constaté dans cette partie que le film passif 
particulier formé au niveau des précipités de NbC émergeant à la surface est composé, comme 
pour le film passif de la matrice, d’une structure duplex avec une couche externe d’oxyde 
stable NbIVO2 et une couche d’oxyde interne de transition NbCxOy. La présence de ce film 
passif différent de celui formé sur la matrice doit être associée à la réactivité particulière des 
précipités de NbC en solution malgré leur comportement électrochimique noble, ce qui peut 
en partie expliquer le fait que les NbC soient des sites préférentiels d’amorçage de piqûres. 
La différence de composition chimique et d’épaisseur de ces films passifs, par comparaison 
avec ceux formés sur la matrice martensitique, étaye les résultats et les hypothèses faites 
dans le chapitre IV. En effet, il est connu que le comportement en corrosion par piqûres est 
contrôlé par les défauts du film passif, comme les joints de grain ou la présence de précipités, 
qui agissent alors comme des sites privilégiés de rupture de la passivité assistée par les 
espèces agressives Cl-. A partir de ces conclusions, nous pouvons attribuer les différences de 
comportement en corrosion par piqûres stables entre les aciers 17-4PH LBM et conventionnel 
à la différence de proportion et de taille des précipités de NbC (donc de la quantité de défauts 
au niveau du film passif), malgré le fait que le film passif au niveau de ces précipités soit 
similaire pour les deux échantillons d’acier. Cependant, il est évident que d’autres 
caractéristiques du film passif peuvent aussi influencer le comportement en corrosion par 
piqûres, comme l’épaisseur globale du film, et contribuer aussi à expliquer les différences entre 
l’acier LBM et l’acier conventionnel. Ainsi, une attention particulière a été portée sur cette 
caractéristique des films passifs. 
 
I.4. Epaisseur des films passifs 
De manière à obtenir des valeurs fiables d’épaisseur des films passifs formés sur les 
échantillons LBM et conventionnel, des calculs basés sur l’intensité des spectres XPS ont été 
comparés aux mesures effectuées à partir des images obtenues au MET. L’estimation de 
l’épaisseur par XPS est présentée dans le Tableau V-2 et est basée sur une formule utilisant 
les spectres des éléments de référence de Cr et de Fe métalliques et sous forme 
d’oxydes [19,20] : 
𝑑𝑥 = 𝜆𝑥
𝑜𝑥𝑦𝑑𝑒














𝑜𝑥𝑦𝑑𝑒 ) + 1] 
Où dx est l’épaisseur de la couche d’oxyde de l’élément x en nm, 𝜆𝑥
𝑦
 est le libre parcours 
moyen inélastique des photoélectrons émis depuis le niveau de cœur de l’élément x dans 
l’environnement y en nm pris respectivement à 1,34 nm et 1,63 nm pour les électrons 
provenant de l’alliage et de l’oxyde issus du Fe et respectivement 1,51 nm et 1,83 pour ceux 
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issus du Cr [115,123]. θ est l’angle du détecteur par rapport à la surface, ici 90°. Dalliage est la 
masse volumique du 17-4PH mesurée par pesée hydrostatique (chapitre III) à 7,7 g/cm3 pour 
l’acier LBM et 7,8 g/cm3 pour l’acier conventionnel, Doxyde est la masse volumique des oxyde 
Cr2O3 et Fe2O3 prise à 5,2 g/cm3 dans les deux cas, 𝐼𝑥
𝑦
 est l’intensité des photoélectrons émis 
depuis l’élément x dans l’état chimique y en cps/eV, et 𝐼𝑟𝑒𝑓
𝑦
 l’intensité des photoelectrons émis 
par les références de Cr et de Fe dans leur état chimique y en cps/eV. L’état oxydé provenant 
des contributions des spectres à haute résolution XPS inclue à la fois les composantes d’oxyde 
et d’hydroxyde d’un élément. L’épaisseur du film passif est finalement calculée en utilisant un 
ratio approximatif Fe/Cr de 4/1 déduit des résultats des analyses STEM-EDS (Tableau V-3, 
quantification sans l’oxygène) : 
𝑑𝑓𝑖𝑙𝑚 𝑝𝑎𝑠𝑠𝑖𝑓 =  0,2 𝑑𝐶𝑟 + 0,8 𝑑𝐹𝑒 
où dCr et dFe sont les épaisseurs d’oxyde en nm calculées pour les espèces de Cr et de 
Fe. Les résultats, affichés dans le Tableau V-2, montrent une épaisseur de film passif 
équivalente pour les quatre échantillons autour de 4 nm, un ordre de grandeur attendu pour 
des aciers inoxydables [108,116,117,120]. Toutefois, le film passif formé sur l’acier 
conventionnel présente l’épaisseur la plus faible par comparaison avec l’épaisseur des films 
formés sur les échantillons LBM. De plus, une légère différence est aussi observée entre les 
différents échantillons LBM. Pour confirmer ces résultats, des mesures additionnelles ont été 
réalisées à partir des observations réalisées au MET en différents points du film passif (au 
moins 10 mesures par échantillon). Ainsi, l’épaisseur moyenne du film passif formé sur la 
matrice martensitique est de 2,4 ± 0,1 nm pour l’échantillon conventionnel et de 3,0 ± 0,1 nm 
pour l’échantillon LBM XY. Ces valeurs sont légèrement plus basses que celles calculées en 
XPS, ce qui peut être expliqué par la différence de surface sondée par les deux techniques : 
environ 50 nm² pour le MET contre 4000 nm² pour l’XPS, ainsi que les limitations du calcul en 
XPS. Ceci dit, dans l’ensemble, les résultats des deux techniques restent dans le même ordre 
de grandeur avec les mêmes évolutions. En effet, les valeurs d’épaisseur de film passif 
mesurées au MET et calculées en XPS sont dans les deux cas plus faibles pour l’acier 
conventionnel que pour le(s) échantillon(s) LBM.  
Enfin, des mesures MET ont aussi pu être réalisées sur les films passifs formés sur les 
précipités de NbC. Les résultats de ces mesures montrent que le film passif est deux fois plus 
fin sur les précipités de NbC (entre 1,1 et 1,6 nm) que celui mesuré sur la matrice 
martensitique. Ainsi, avec une épaisseur du film passif sur les carbures plus faible, une 
composition chimique particulière de ce film combinée à un micro-couplage galvanique 
possible entre ces précipités et la matrice martensitique [34], les conclusions tirées de ce 
chapitre tendent à confirmer le caractère néfaste des précipités de NbC dans le comportement 
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en corrosion par piqûre de l’acier. Ainsi, la meilleure résistance à la corrosion par piqûres 
stables de l’acier LBM serait associée principalement à la population de NbC moins 
nombreuse et de plus petite taille et donc à la réduction du nombre de défauts du film passif, 
c’est-à-dire des possibles sites d’amorçage des piqûres dans le film passif. En revanche, la 
plus grande intensité des piqûres métastables générées sur les échantillons LBM par 
comparaison avec ce qui a été mesuré pour l’acier conventionnel semblerait plutôt reliée à la 
teneur en Cr plus basse des films passifs formés sur les aciers LBM ce qui diminuerait leur 
aptitude à la repassivation. Ces résultats suggèrent que les propriétés électrochimiques de 
ces films passifs pourraient être différentes en fonction du procédé d’élaboration de l’acier.  
 
II)  Propriétés électrochimiques des films passifs 
Les propriétés électrochimiques des films passifs ont été étudiées par spectroscopie 
d’impédance électrochimique (SIE). L’analyse a été focalisée sur les deux échantillons d’acier 
17-4PH conventionnel et LBM XY dans l’état H900 de manière analogue à l’étude MET. Les 
données d’impédance ont été étudiées dans un premier temps par analyse graphique afin de 
déterminer les paramètres d’intérêt. Puis le measurement model a été utilisé pour extraire la 
structure d’erreurs des mesures d’impédance et à partir de cette structure d’erreur, les 
données expérimentales ont été simulées par le measurement model et le modèle de Young. 
La méthode utilisée est décrite par la suite. 
 
II.1. Analyse qualitative des mesures de SIE 
Les diagrammes d’impédance typiques d’un acier inoxydable à son potentiel de corrosion 
sont présentés sur la Figure V-8 pour l’échantillon conventionnel. Les résultats sont donnés 
en représentation de Bode avec et sans la correction de la chute ohmique (Figure V-8 a et b). 
Les tracés corrigés de la résistance ohmique sont obtenus en calculant la différence Z–Re sur 
le diagramme de bode où Re est la résistance de l’électrolyte estimée à partir des données à 
haute fréquence [124]. La variation de log|Zj| en fonction de log|f| (Figure V-8 c) a également 
été représentée : la pente de la courbe obtenue correspond au paramètre –α du CPE 
(Constant Phase Element), si l’impédance du système peut être analysée avec un CPE, ce 
qui suppose que la valeur de α est indépendante de la fréquence sur une certaine plage de 
fréquence [124]. De cette courbe, il est possible de déduire la courbe dlog|Zj|/dlog(f) en 
fonction de log(f) qui est représentée par la Figure V-8 d. Les résultats obtenus mettent 
clairement en évidence la variation de α avec la fréquence, ce qui n’est pas conforme avec un 
comportement CPE. La phase corrigée sur les courbes de Bode montre bien une variation à 
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haute fréquence qui correspond à l’impédance ohmique [125]. Cette impédance ohmique est 
en fait la cause de l’augmentation du paramètre α, à savoir de la valeur du rapport -
dlog|Zj|/dlog(f), pour des fréquences supérieures à 100 Hz. 
 
Figure V-8 : Diagrammes de SIE en coordonnées de Bode avec et sans la correction de la chute 
ohmique tracés en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr pour l’acier conventionnel. a) module de l’impédance en 
fonction de la fréquence, b) phase en fonction de la fréquence, c) log|Zj| en fonction de log|f| et d) 
dlog|Zj|/dlog(f) en fonction de log(f). 
 
II.2. Modèle utilisé pour décrire les propriétés électrochimiques des films passifs 
Dans ces travaux, les films passifs formés sur les aciers LBM et conventionnel sont 
assimilés à des couches diélectriques, caractérisées par une impédance Z0 [126]. Les couches 
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une hypothèse simplificatrice dans la mesure où nous avons précédemment montré par MET 
que le film passif formé sur les carbures NbC était différent de celui formé sur la matrice. Le 
circuit équivalent représentatif du système électrochimique (Figure V-9) comporte, en plus de 
Z0, une résistance en parallèle Rt qui correspond à la résistance électronique Relec du film passif 
en série avec la résistance de transfert de charge Rct associée à la réaction cathodique de 
réduction de l’oxygène à l’interface film passif / électrolyte. Les diagrammes d’impédance 
montrent aussi la nécessité d’inclure une impédance ohmique Ze qui est définie par l’équation 
ci-dessous : 




 où RHF est la résistance de l’électrolyte Re à fréquence infinie, RBF est la limite basse-
fréquence du comportement résistif, τ et α* sont les deux paramètres correspondant à la 
distribution des constantes de temps et υ est ajouté pour rendre compte de la dispersion en 
fréquence. Cette équation est valide pour une électrode à surface circulaire. Dans le cas 
présent, l’électrode est rectangulaire et bien que l’équation de Ze puisse être différente dans 
ce cas, le comportement est qualitativement le même. Ainsi, l’impédance du système 
électrochimique Z est donnée par : 




⁄ + 1 𝑅𝑡
⁄
 
En principe, le circuit équivalent devrait aussi inclure une capacité de double couche. 
Cependant, elle peut être négligée ici en faisant l’hypothèse que la capacité du film passif est 
significativement plus petite que la capacité de double couche. 
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Figure V-9 : Circuit équivalent utilisé pour modéliser le système électrochimique. a) circuit global 
intégrant l’impédance ohmique et l’impédance du film passif, b) représentation schématique du film 
passif découpé en couches successives décrites pas des circuits RC en série pour représenter son 
hétérogénéité dans la direction normale à la surface. 
Finalement, pour rendre compte des hétérogénéités du film passif selon la direction 
normale à la surface de l’échantillon, un gradient de résistivité est supposé exister depuis 
l’interface alliage / film passif jusqu’à l’interface film passif / électrolyte. En accord avec les 
travaux de B. Tribollet et al. [126], une telle couche d’oxyde pourrait être représentée par un 
empilement de différentes couches d’épaisseur similaire et égale à d, chacune étant décrite 
par une résistance R en parallèle d’une capacité C ; le film passif est ainsi décrit par un 
enchaînement de circuits RC en série, le nombre de circuits nécessaires pour avoir une 
description pertinente du film passif étant lié au profil de résistivité de ce film (Figure V-9 b). 
Dans la littérature, deux profils de résistivité sont généralement proposés : le model en loi 
puissance (power-law) [127] et le modèle exponentiel [126]. Dans le modèle en loi puissance, 
l’impédance du système correspond à un comportement CPE sur une certaine plage de 
fréquences, alors que le modèle exponentiel de Young est associé à une impédance 
caractérisée par une valeur de -dlog|Zj|/dlog(f) qui augmente avec la fréquence. Les valeurs 
expérimentales de la Figure V-8 d correspondent au modèle de Young. Ainsi, en faisant 



























n éléments de Voigt
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d
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Où ρ0 est la résistivité du film passif à l’interface alliage / film passif, δ l’épaisseur du 
film passif, λ est une distance caractéristique du profil de résistivité, ε est la constante 
diélectrique et ε0 est la permittivité du vide. Pour ajuster les courbes d’impédance, il est plus 
simple d’utiliser le paramètre ρδ qui correspond à la résistivité du film passif à l’interface 
électrolyte / film passif et est égal à : 




Ainsi, le profil de résistivité est donné par : 
𝜌(𝑥) = 𝜌0 exp (−
𝑥
𝜆




En échelle logarithme, le profil de résistivité est donc une ligne droite. 
 
II.3. Quantification de l’erreur expérimentale par l’utilisation du measurement 
model 
Le measurement model a d’abord été développé pour évaluer l’erreur expérimentale à 
prendre en compte dans l’analyse des données de SIE en n’utilisant que quelques paramètres 
[128–130]. Le circuit équivalent correspondant à ce modèle est composé de la résistance de 
l’électrolyte en série avec un certain nombre d’éléments de Voigt ; ces éléments sont eux 
même constitués d’une capacité en parallèle d’une résistance. La structure générale du 
measurement model utilisée pour analyser les mesures d’impédance peut être 
exprimée ainsi : 






Où Re est la résistance de la solution, Rk est l’élément de Voigt numéro k et τk est la 
constante de temps de l’élément de Voigt numéro k (équivalent à RkCk). Le circuit équivalent 
correspondant est présenté à la Figure V-9 b. La méthodologie à appliquer pour utiliser le 
measurement model afin d’estimer la contribution aléatoire à la structure d’erreur a été 
présentée par P. Agarwal et ses collaborateurs [131]. Le modèle complet de la structure 
d’erreur est de la forme : 
𝜎 = 𝛼𝑒|𝑍𝑗| +  𝛽𝑒|𝑍𝑟 − 𝑅𝑒| + 𝛾𝑒|𝑍|
2 + 𝛿𝑒 
En l’absence de source de bruit interne au système – comme la formation de bulles – le bruit 
stochastique provient principalement de l’instrumentation. Ainsi, un simple jeu de paramètres 
αe, βe, γe et δe est suffisant pour décrire l’ensemble des mesures de SIE réalisées avec un 
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même instrument et avec la même procédure. Cela suppose que les mesures d’impédance 
soient répétées sur des plages de fréquence identiques pour chaque condition expérimentale. 
Dans le cas présent, d’un point de vue pratique, pour estimer la structure d’erreur, 5 mesures 
ont été répétées consécutivement sur un échantillon d’acier conventionnel. Les parties réelles 
et imaginaires de l’écart-type de l’impédance, calculées en estimant le manque de répétabilité 
par la technique du measurement model, sont représentées ci-dessous (Figure V-10). La ligne 
violette de la Figure V-10 représente la structure d’erreur ajustée à partir du modèle : 
𝜎 = 0,003953|𝑍𝑗| +  7,167 10
−9|𝑍|² + 0,001499 
où le paramètre βe est fixé à zéro. 
 
Figure V-10 : Ecart-types réel et imaginaire de la partie stochastique des mesures d’impédance 
obtenus par application du measurement model aux données d’impédance obtenues pour l’acier 
conventionnel en milieu NaCl 0,5 M. La structure d’erreur calculée avec le modèle est représentée par 
la ligne violette. 
La structure d’erreur calculée pour l’échantillon conventionnel est supposée être 
pertinente pour l’échantillon LBM XY également, en considérant que les mesures d’impédance 
ont été rigoureusement réalisées dans les mêmes conditions. La régression des éléments de 
Voigt constitutifs du measurement model à partir des données expérimentales d’impédance 
mène à des valeurs de capacité, de résistance ohmique et de résistance de polarisation. La 
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Quand la fréquence tend vers l’infini, l’impédance devient : 


















Quand la fréquence tend vers 0, l’impédance devient : 




Où 𝑅𝑝 = ∑ 𝑅𝑘
𝑘=𝑛
𝑘=1  fournit une valeur de résistance de polarisation. 
 
Tableau V-4 : Valeurs des paramètres obtenues par l’ajustement des données d’impédance par le 
measurement model et le modèle de Young. 
Dans le cas présent, les paramètres Ceff et Re sont les seuls paramètres requis pour 
caractériser la couche d’oxyde. Les résultats sont donnés dans le Tableau V-4 pour les 
échantillons conventionnel et LBM XY. Les courbes d’ajustement correspondantes réalisées 
à partir du measurement model sont montrées en Figure V-11. Les valeurs du Tableau V-4 
montrent que les valeurs de capacité sont légèrement plus grandes pour l’échantillon 
conventionnel par comparaison avec l’échantillon LBM. Ce constat est en bon accord avec le 
module de l’impédance de la Figure V-11 qui atteint des valeurs plus faibles pour l’échantillon 
conventionnel que pour l’échantillon LBM XY. 
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Figure V-11 : Diagrammes de SIE en coordonnées de Bode avec la correction de la chute ohmique 
tracés en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr pour les échantillons conventionnel et LBM XY. Les données 
d’impédance sont ajustées par le measurement model en utilisant la structure d’erreur calculée. 
II.4. Description des profils de résistivité des films passifs en utilisant le modèle 
de Young 
Comme discuté précédemment, du fait que le comportement CPE n’a pas été mis en 
évidence sur toute la gamme de fréquences (Figure V-8 d), le modèle de Young a été utilisé 
pour analyser les données d’impédance. Les courbes expérimentales ont été ajustées dans la 
gamme de fréquences [0,01 – 100] Hz afin de s’affranchir de l’influence de l’impédance 
ohmique. Dans cette gamme de fréquences, l’impédance ohmique est supposée correspondre 
à RBF. Des estimations des valeurs de Re et ρδ ont été obtenues par une régression simplex et 
ensuite utilisées comme paramètres fixes pour la régression de Levenberg-Marquadt de λ et 
δ. Les courbes ajustées et les données expérimentales de l’échantillon conventionnel sont 
montrées sur la Figure V-12 à titre d’exemple.  
a) b)
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Figure V-12 : Diagrammes de SIE en coordonnées de Bode avec la correction de la chute ohmique 
tracés en milieu NaCl 0,5 M à Ecorr pour l’échantillon conventionnel. Les données d’impédance ont été 
ajustées par le modèle de Young (ligne verte). 
Les résultats sont présentés dans le Tableau V-4 et sont similaires pour tous les 
échantillons. Quatre paramètres ont été ajustés : Re, ρδ, λ et δ. La capacité a été calculée en 
utilisant la formule usuelle ci-dessous : 




où la constante diélectrique ε est supposée être égale à 12 pour les films passifs d’acier 
inoxydable [132,133], ε0 est la permittivité du vide (8,85 x 10-14 F.cm). Les valeurs de capacité 
calculées sont légèrement plus élevées que celles obtenues par le measurement model 
(Tableau V-4). Les valeurs de l’échantillon conventionnel sont proches de celles de 
l’échantillon LBM XY mais légèrement plus élevées, avec pour conséquence une valeur 
d’épaisseur des films passifs plus petite pour l’échantillon conventionnel par comparaison avec 
l’échantillon LBM XY. 
 
a) b)
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Figure V-13 : Profils de résistivité obtenus à partir des paramètres du Tableau V-4 pour les 
échantillons conventionnel et LBM XY. 
Les profils de résistivité obtenus à partir des paramètres ajustés du Tableau V-4 sont visibles 
sur la Figure V-13. Ils correspondent ici à des lignes droites en coordonnées semi-
logarithmiques et la résistivité varie d’un comportement d’isolant à l’interface alliage / film 
passif vers un comportement semi-conducteur à l’interface film passif / électrolyte. Aucune 
différence significative n’a pu être observée entre les échantillons conventionnel et LBM XY. 
 
II.5. Discussions sur les propriétés électrochimiques des films passifs 
Les résultats obtenus sur la base de l’étude par SIE montrent que le modèle de Young est 
le plus approprié pour ajuster les données d’impédance obtenues ici et caractériser les 
propriétés électrochimiques des films passifs formés sur les deux aciers. L’adéquation du 
modèle de Young aux données expérimentales indique qu’une distribution exponentielle de la 
résistivité à travers les films passifs est pertinente pour les deux échantillons. Ces résultats 
sont en bon accord avec ceux obtenus par R. Revilla et al. [134] pour deux aciers inoxydables 
316L conventionnel et LBM. Ces auteurs ont obtenu des valeurs de conductivité dans le même 
ordre de grandeur pour les deux aciers, mais les profils de conductivité sont sensiblement 
différents. A partir de leurs résultats, ils concluent que les différences de propriétés 
électrochimiques mises en évidence par SIE entre les films passifs formés sur les aciers 316L 
LBM et conventionnel peuvent expliquer, au moins en partie, les différences de comportement 
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en corrosion par piqûres entre ces deux aciers. Toutefois, les deux aciers de cette étude n’ont 
pas été étudiés dans un même état de traitement thermique (LBM brut de fabrication) et ont 
donc des microstructures assez différentes pouvant en partie expliquer les différences de 
propriétés électrochimiques des films passifs. Ce n’est pas le cas de notre étude où les profils 
de résistivité sont similaires entre les aciers 17-4PH LBM et conventionnel. Par ailleurs, le fait 
d’observer des valeurs de capacité légèrement plus élevées pour l’échantillon conventionnel 
par rapport à l’échantillon LBM est en accord avec les travaux de R. Revilla et al. [134], bien 
que les différences observées soient faibles. 
L’objectif ici était d’analyser les propriétés électrochimiques des films passifs formés sur 
les aciers 17-4PH conventionnel et LBM pour expliquer les différences observées pour ce qui 
concerne le comportement en corrosion par piqûres, que l’on parle de piqûres stables ou 
métastables. Il a été montré que la teneur et la répartition du chrome dans les films passifs 
sont différentes, avec une teneur en chrome plus importante pour l’échantillon conventionnel 
par rapport à l’échantillon LBM. Cependant, les résultats des analyses de SIE ne permettent 
pas de remonter à ces différences de composition chimique ; cela est probablement dû au fait 
que la mesure d’impédance est une mesure des propriétés globales des films. Les différences 
de composition chimique des films passifs formés sur les aciers conventionnel et LBM ne sont 
certainement pas suffisantes pour mener à des différences de propriétés électrochimiques 
globales mesurables. Néanmoins, il est intéressant de noter que les mesures d'impédance 
réalisées dans ces travaux conduisent à des valeurs d'épaisseur du film passif δ qui sont plus 
faibles pour l’échantillon conventionnel par rapport à l’échantillon LBM, en accord avec les 
résultats obtenus en utilisant à la fois XPS et TEM. De légères différences sont notables entre 
les valeurs d’épaisseurs issues des trois techniques, avec pour les aciers conventionnel et 
LBM respectivement : 3,9 et 4,4 nm d'après les calculs XPS, 2,4 ± 0,1 nm et 3,0 ± 0,1 nm à 
partir des analyses MET et entre 1,3 nm et 1,4 nm à partir de l'ajustement des données 
d’impédance. Pour les résultats de SIE, la valeur de constante diélectrique été choisie égale 
à 12. Si la constante diélectrique avait été choisie égale à 25, comme cela a été rapporté dans 
les travaux de R. Revilla et al. [134], les épaisseurs obtenues auraient été similaires entre les 
mesures de SIE et les observations MET. 
Les différences entre les valeurs d'épaisseur obtenues par XPS et MET sont probablement 
dues aux différences de surface sondée par les deux techniques, et / ou aux limitations en 
terme d’applicabilité de l’équation utilisée pour les calculs XPS. Pour l'ajustement des données 
SIE, comme indiqué précédemment, les valeurs de δ sont directement liées aux valeurs de ε 
utilisées. Ces valeurs de δ correspondent à des valeurs moyennes de l'épaisseur du film passif 
formé sur la matrice de l’acier. La présence d'une plus grande quantité d'austénite de réversion 
dans l’acier LBM par rapport à l'acier conventionnel pourrait expliquer une telle différence dans 
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l'épaisseur du film passif. En effet, l’austénite possède une teneur en chrome plus faible par 
rapport à la martensite conduisant à une quantité globale de Cr plus faible dans le film passif 
formé sur l’acier 17-4PH LBM par rapport à l’acier conventionnel. Ceci pourrait être associé à 
des différences d'épaisseur des films passifs. On a supposé précédemment que la plus faible 
quantité de Cr dans les films passifs formés sur les échantillons LBM expliquait la plus grande 
sensibilité aux piqûres métastables de ces échantillons (chapitre IV), même si les films passifs 
étaient plus épais. Comme indiqué précédemment, les données d'impédance décrites ici ont 
mis en évidence ces différences d'épaisseur du film passif entre les échantillons conventionnel 
et LBM : en ce sens, elles contribuent à la compréhension du comportement en corrosion de 
ces aciers. Néanmoins, elles ne sont pas appropriées pour donner une explication directe aux 
différences de sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables. C'est également le cas pour le 
comportement en corrosion par piqûres stables qui est principalement lié aux hétérogénéités 
locales dans le film passif, c'est-à-dire aux précipités de NbC. Un tel comportement local ne 
peut pas être expliqué en effectuant des mesures de SIE. 
 
III)  Conclusions sur les films passifs formés sur l’acier 17-4PH 
La composition et la structure des films passifs formés sur les aciers 17-4PH LBM et 
conventionnel dans un état métallurgique H900 ont été étudiées sur la base d’analyses de 
surface effectuées au MET et en XPS. Grâce à ces analyses, une vue schématique en coupe 
représentative du film passif formé sur les aciers 17-4PH conventionnel et LBM a été réalisée 
(Figure V-14).  
 
 
Figure V-14 : Représentation schématique en coupe du film passif formé sur l’acier 17-4PH en 
solution NaCl 0,5 M. 
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De manière générale, la passivation de ces aciers peut être décrite comme suit : 
 Un film passif amorphe et recouvrant l’ensemble de la surface de l’acier inoxydable, 
malgré la présence ponctuelle de précipités de NbC le long de la surface. 
 Le film formé sur la matrice martensitique est relativement homogène et composé 
d’une bicouche d’oxy-hydroxyde de Fe et de Cr d’environ 3 - 4 nm : la couche externe 
est riche en Fe tandis que la couche interne, protectrice, est enrichie en espèce Cr3+ 
en plus des oxydes de Fe. Une couche intermédiaire proche de la composition de 
l’alliage mais enrichie en éléments d’alliage métalliques nobles (Ni, Cu et Cr) non 
dissous lors de la croissance de la couche est aussi observée. 
 Le film formé sur les précipités de NbC est aussi composé d’une bi-couche avec une 
couche externe constituée d’un oxyde stable NbO2 et d’une couche interne mélangeant 
des oxydes et des carbures de Nb. L’épaisseur totale du film passif formé sur ces 
carbures (≤ 2 nm) est plus faible que l’épaisseur du film formé sur la matrice. Les NbC 
constituent donc des défauts dans la continuité du film passif.  
Cette description des films passifs a été couplée à des analyses des propriétés 
électrochimiques de ces films par spectroscopie d’impédance électrochimique au potentiel de 
corrosion, potentiel auquel les échantillons d’acier conventionnel et LBM XY sont à l’état 
passif. Le calcul de l’épaisseur de ces films à partir de la capacité déduite des mesures 
d’impédance permet de rendre compte de différences très ténues entre les deux échantillons, 
mais en accord avec les conclusions tirées des analyses XPS et MET. Il ressort des mesures 
d’impédance que les films passifs formés sur les deux échantillons présentent des propriétés 
électrochimiques équivalentes d’un point de vue global. Ceci peut être mis en relation avec 
leur structure et leur composition chimique globalement équivalentes. Ainsi, l’impédance ne 
permet pas d’aller plus loin que cette vision globale des propriétés des films passifs pour des 
différences de composition chimique aussi faibles. 
Toutefois, malgré ces similitudes de propriétés électrochimiques d’un point de vue global, 
ces légères différences de composition chimique et de structure permettent d’expliquer les 
différences de comportement en corrosion par piqures stables et métastables observées entre 
aciers LBM et conventionnel dans le chapitre IV. Une teneur globale en Cr plus importante a 
été mesurée pour le film passif formé sur l’acier conventionnel par comparaison avec les films 
formés sur les aciers LBM. Cette différence de concentration en Cr peut être liée au taux 
important d’austénite de réversion (phase moins concentrée en Cr) dans le matériau LBM. 
Ces différences peuvent, au moins en partie, expliquer les plus faibles capacités de 
repassivation de l’acier LBM, ce qui mène à une plus grande sensibilité à l’amorçage de 
piqûres métastables pour cet acier. Par ailleurs, la présence d’une population de précipités de 
NbC plus faible, avec des précipités plus petits, pour l’acier LBM peut être associée à une 
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structure de film passif présentant moins de défauts par rapport à l’acier conventionnel, ce qui 
peut contribuer à expliquer les valeurs plus positives de potentiel de piqûres mesurées pour 
l’acier LBM.  
Il semble donc que la microstructure sous-jacente des aciers soit un facteur majeur 
régissant les propriétés des films passifs, et de ce fait leur comportement en corrosion. 
Cependant, toutes les caractéristiques microstructurales n’ont pas été prises en compte ici et 
d’autres paramètres microstructuraux pourraient aussi jouer un rôle sur le comportement en 
corrosion, comme les défauts hérités du procédé LBM à savoir les inclusions d’oxyde riches 
en Si ou les pores, bien qu’à travers cette étude, aucune influence des inclusions d’oxyde n’a 
pu être démontrée. Par ailleurs, l’influence de la teneur en austénite comme celle des carbures 
méritent d’être étudiées plus en détails. Afin de répondre à cette interrogation et de découpler 
les effets des différents paramètres microstructuraux des aciers 17-4PH, deux traitements 
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Chapitre VI : Corrélation entre microstructure et sensibilité à la 
corrosion par piqûres – contribution des précipités 
de NbC et de l’austénite de réversion 
Les chapitres précédents ont montré l’influence de la microstructure des aciers 17-4PH 
sur leur comportement en corrosion et l’impact du procédé de fabrication sur cette 
microstructure. Les différences de comportement en corrosion par piqûres stables et 
métastables pour un même état de traitement thermique entre les aciers conventionnel et LBM 
ont ainsi été expliquées par des différences au niveau de la microstructure, notamment pour 
ce qui concerne les précipités de NbC, la proportion en austénite et la présence des défauts 
de fabrication pour les échantillons LBM. Cependant, l’effet de chacun de ces éléments de 
microstructure sur le comportement en corrosion par piqûres et la sensibilité à l’amorçage de 
piqûres métastables n’a pas été clairement établi. Dans ce dernier chapitre, l’influence de 
l’austénite de réversion et celle des précipités de NbC sont étudiées grâce à la mise en œuvre 
de deux traitements thermiques expérimentaux, variantes du traitement de référence H900. 
Ainsi, l’acier LBM issu de la campagne de fabrication P2 et l’acier conventionnel ont été soumis 
à deux traitements thermiques. La microstructure de chacun des échantillons a été finement 
analysée et leur comportement en corrosion a été étudié de manière à corréler les éléments 
de microstructure considérés à la réponse en corrosion de l’acier.  
 
I)  Description des états métallurgiques après traitement thermique 
I.1. Caractérisation de la microstructure issue du traitement 1 – Précipités de 
NbC 
Le traitement thermique 1, appelé par la suite TTH1, a été développé sur la base de la 
littérature dans le but de modifier la distribution des précipités de NbC présents dans les aciers 
17-4PH, et si possible de dissoudre certains d’entre eux. Cela repose sur l’augmentation du 
temps et de la température de mise en solution par rapport au traitement H900 : de 1040 °C / 
30 min dans les conditions de référence à 1140 °C / 1 h ici [89]. Le traitement TTH1 est ainsi 
composé d’une mise en solution à 1140 °C pendant 1 h suivie par une trempe et un revenu 
H900 (480 °C / 1 h). La microstructure des échantillons conventionnel (Figure VI-1 a et b) et 
LBM XY (Figure VI-1 c et d) dans l’état TTH1 a été révélée grâce à une attaque au réactif de 
Curran et observée au MO et au MEB. Comme pour l’état de référence H900, la microstructure 
est principalement constituée de lattes de martensite α’ à l’intérieur des anciens grains 
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austénitiques γ équiaxes. La taille des anciens grains austénitiques a été mesurée par analyse 
d’images en utilisant 4 micrographies obtenues au MO dont celle des Figure VI-1 a et c grâce 
à la méthode des intercepts avec 3 mesures par image. Elle est de 26,1 ± 2,8 µm pour 
l’échantillon LBM XY et de 53,1   6,4 µm pour l’échantillon conventionnel alors que celle-ci 
était d’environ 17 µm pour les deux aciers dans l’état de référence H900. L’augmentation de 
la taille de grains de l’acier entre l’état TTH1 et H900 doit être imputée à la température de 
mise en solution plus élevée pour le traitement TTH1 par rapport à l’état H900 de référence, 
qui favorise la croissance de grains lors du processus de recristallisation (germination – 
croissance). L’augmentation de la taille de grains plus importante pour l’échantillon 
conventionnel en comparaison du LBM XY provient potentiellement des hétérogénéités 
chimiques présentes dans l’acier LBM mises en évidence au Chapitre III, partie II.2. On peut 
supposer que la croissance des grains est ralentie par la présence de certains éléments de 
microstructure qui freinent le mouvement des interfaces dans l’acier LBM. En revanche, Il est 
difficile d’évaluer l’impact du traitement TTH1 sur la taille des lattes et des paquets de 
martensite à cette échelle. 
 
Figure VI-1 : Microstructures des aciers 17-4PH conventionnel (a et b) et LBM XY (c et d) révélées par 
attaque chimique au réactif de Curran et observées au MO (a et c) et au MEB en électrons 
secondaires (b et d) dans l’état de traitement thermique 1 (mise en solution à 1140 °C et revenu 
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Les précipités de NbC sont aussi observés (en blanc sur les images MEB de la Figure 
VI-1 b et d) pour les deux aciers ainsi que les inclusions d’oxyde riches en Si pour l’échantillon 
LBM. La quantité et la taille de ces précipités et de ces inclusions seront quantifiées par la 
suite.  
 
Figure VI-2 : Images en champ clair obtenues au MET des aciers conventionnel (a et b) et LBM XY (c 
et d) dans l’état de traitement thermique 1. Les images b) et d) montrent la présence d’un grain 
allongé d’austénite résiduelle entre deux lattes de martensite. L’insert de la figure a correspond à la 
diffraction électronique en aire sélectionnée effectuée avec un diaphragme de 150 nm représenté par 
le cercle rouge. 
La microstructure a également été étudiée par MET dans l’état TTH1. La Figure VI-2 
montre les images en champ clair obtenues au MET des échantillons conventionnel (a et b) et 
LBM XY (c et d). La diffraction électronique en aire sélectionnée obtenue sur une latte (insert 
de la Figure VI-2 a) confirme la structure martensitique des échantillons. La taille des lattes a 
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2,3 µm pour l’échantillon LBM XY dans l’état TTH1. Ainsi, les lattes de martensite de 
l’échantillon conventionnel ne semblent pas avoir été affectées par le traitement TTH1 par 
comparaison avec l’état de référence H900 (taille entre 0,7 µm et 2,5 µm pour l’état H900), 
alors qu’elles sont plus grandes pour l’échantillon LBM XY après le traitement TTH1 par 
comparaison avec l’état H900 (taille entre 50 nm et 800 nm pour l’état H900). Une phase 
secondaire austénitique est présente sous forme de grains allongés entre les lattes de 
martensite pour les deux échantillons (Figure VI-2 b et d). Les observations réalisées semblent 
montrer que les grains austénitiques sont plus gros après le traitement TTH1 qu’à l’état H900, 
au moins pour l’échantillon LBM. Ces grains d’austénite possèdent la même composition que 
la matrice martensitique ; il s’agit d’austénite résiduelle qui ne s’est pas transformée en 
martensite lors de la trempe en fin de mise en solution. Quelques précipités de NbC ont 
également été observés dans des lattes de martensite dans les deux échantillons, de manière 
plus éparse par comparaison avec l’état H900 (Figure VI-2 a et c). Sur les quelques précipités 
observés, la taille mesurée dans l’acier conventionnel est légèrement plus grande (de 150 nm 
à 650 nm) que pour l’acier LBM XY (de 80 nm à 400 nm). Cependant, la faible quantité de 
grains d’austénite résiduelle observés dans ces échantillons (entre 2 et 3) et de précipités de 
NbC invite à rester prudent sur la comparaison de leur taille et de leur morphologie respectives. 
Les inclusions d’oxyde riches en Si observées dans l’échantillon LBM XY (Figure VI-2 d) sont 
aussi présentes en quantité plus éparse par rapport à l’état H900. Enfin, des précipités 
durcissants riches en cuivre ont été observés aussi bien dans l’échantillon LBM XY que dans 
l’échantillon conventionnel avec une taille comprise entre 10 et 15 nm. Les précipités de cette 
taille doivent présenter une interface semi-cohérente avec la matrice métallique. Ainsi, aucune 
différence significative entre les aciers LBM XY et conventionnel n’a pu être constaté dans 
l’état TTH1, contrairement aux différences observées entre les aciers conventionnel et LBM 
XY dans l’état H900 pour ce qui concernait la taille des lattes de martensite, mais aussi des 
précipités de cuivre. Toutefois, les zones restreintes étudiées au MET ne sont peut-être pas 
représentatives de l’ensemble des échantillons ; il convient donc de rester prudent sur 
l’interprétation de la taille et de la morphologie des éléments de microstructure.  
Le traitement TTH1, de par sa mise en solution à plus haute température avec un temps 
de maintien plus long par rapport à l’état de référence, doit permettre à la fois de dissoudre 
une partie des précipités de NbC de l’échantillon conventionnel formés lors de la solidification 
de l’acier et de limiter la germination des précipités de NbC et des inclusions d’oxyde pour 
l’échantillon LBM XY. Cela devra être vérifié en analysant précisément les populations de 
carbures et d'inclusions. Par ailleurs, les premières observations au MET suggèrent que cette 
mise en solution stabilise une plus grande quantité d’austénite résiduelle, non transformée en 
martensite lors de la trempe en fin de mise en solution. Toutefois, à ce stade de l’étude, aucune 
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différence entre les échantillons conventionnel et LBM XY à l’état TTH1 n’a été remarquée, si 
ce n’est la taille des anciens joints de grains austénitique et la présence des inclusions d’oxyde 
dans l’échantillon LBM, inclusions absentes pour l’acier conventionnel. 
 
I.2. Caractérisation de la microstructure issue du traitement 2 – Austénite de 
réversion 
Le traitement thermique 2, appelé par la suite TTH2, a été développé durant les travaux 
de thèse de Nizar Guennouni sur la base de la littérature [90,135]. Ce traitement permet de 
générer une grande quantité d’austénite de réversion mais une quantité mineure d’austénite 
résiduelle. Il comporte une mise en solution de référence (à 1040 °C pendant 30 min) suivie 
par un revenu dit « intercritique » à 650 °C pendant 1h entre Ac1 et Ac3, respectivement les 
températures de début et de fin de réversion de la martensite en austénite. Enfin, la dernière 
étape de ce traitement thermique est un revenu à 500 °C pendant 2 h, une température 
légèrement inférieure à Ac1. Le détail des étapes des deux traitements thermiques 
expérimentaux et la représentation schématique de ceux-ci sont donnés dans le chapitre II, 
partie II) . Le traitement TTH2 permet de former l’austénite de réversion pendant le revenu 
intercritique grâce à la diffusion des éléments gammagènes aux interfaces puis de faire croître 
cette austénite grâce au revenu proche de Ac1 (Chapitre I, partie I.3.2). La microstructure des 
aciers conventionnel et LBM dans l’état TTH2 a été révélée par attaque chimique au réactif de 
Curran et observée au MO et au MEB. Les images issues de ces observations sont 
représentées sur la Figure VI-3 a et b pour l’acier conventionnel et sur la Figure VI-3 c et d 
pour l’acier LBM XY. Les deux échantillons présentent une microstructure classique composée 
de lattes de martensite à l’intérieur des anciens joints de grains austénitiques. Cependant, 
l’attaque chimique révèle des anciens joints de grains austénitiques plus épais : cette 
épaisseur pourrait correspondre à de l’austénite de réversion formée par diffusion et 
ségrégation des éléments gammagènes de part et d’autre des joints de grains [36].  
Dans cet état de traitement thermique, la taille des grains a également été mesurée 
par la méthode des intercepts à partir de 4 micrographies et est du même ordre de grandeur 
pour les deux aciers. Elle est de 17,7 ± 1,4 µm pour l’acier conventionnel et de 17,1   3,5 µm 
pour l’acier LBM XY dans l’état TTH2, donc équivalente à l’état H900 (également autour de 
17 µm pour les deux échantillons). Ainsi, le remplacement du revenu H900 (480 °C / 1 h) par 
l’enchainement du revenu intercritique puis du revenu (650 °C / 1 h et 500 °C / 2 h) ne permet 
pas d’activer les processus de croissance de grains. La mise en solution utilisée dans le 
traitement TTH2 (1040 °C / 30 min) est l’unique moteur de la croissance des grains, ce qui 
aboutit à la même taille de grains après les traitements H900 et TTH2. Des précipités de NbC 
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ont également été observés pour les deux aciers étudiés de manière analogue à l’état de 
référence H900 et au traitement TTH1. A ce stade, il est difficile d’apprécier l’effet éventuel du 
revenu intercritique du traitement TTH2 sur les carbures. Il peut également être noté la 
présence d’inclusions d’oxyde riches en Si pour l’échantillon LBM XY. 
 
Figure VI-3 : Microstructures des aciers 17-4PH conventionnel (a et b) et LBM XY (c et d) révélées par 
attaque chimique au réactif de Curran et observées au MO (a et c) et au MEB en électrons 
secondaires (b et d) dans l’état de traitement thermique 2 (mise en solution à 1040 °C, revenu 
intercritique à 650 °C / 1 h et revenu à 500 °C / 2 h). Les inserts en a et c montrent les orientations 
des plans étudiés suivant les échantillons. 
Comme pour les traitements thermiques TTH1 et H900, une étude en MET a été 
effectuée sur les échantillons LBM XY et conventionnel dans l’état TTH2. Les images MET en 
champ clair, STEM HAADF ainsi que les cartographies EDS associées pour l’échantillon 
conventionnel dans l’état TTH2 sont présentées sur la Figure VI-4. L’image MET en champ 
clair de la Figure VI-4 a met en évidence la présence de lattes de martensite séparées par des 
bandes allongées avec un contraste plus sombre de 60 à 200 nm de large. La diffraction 
électronique en aire sélectionnée obtenue sur ces zones sombres (Figure VI-4 b) en utilisant 
un diaphragme de 150 nm schématisé par un cercle rouge correspond à la structure CFC de 
l’austénite (Fm-3m, a = 3,679 Å). Ces grains d’austénite se forment donc entre les lattes de 
martensite, aux joints de lattes de même orientation, entrainant un allongement et un 
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est certainement lié aux critères d’orientation existant entre les structures martensitique (CC) 
et austénitique (CFC). En effet, des relations d’orientation entre austénite et martensite ont 
déjà été observées telles que les relations d’orientation de Nishiyama–Wasserman (similaires 
à celles de Kurdjumov et Sachs) [14,36]. Ces relations d’orientation cristallographique entre 
les structures austénitique et martensitique expliquent que les grains d’austénite de réversion 
gardent l’orientation de la martensite d’origine ce qui conduit à un alignement de ces grains, 
contrairement aux grains d’austénite résiduelle observés pour l’état TTH1 et H900 (chapitre 
III, partie II.2.). Une analyse STEM-EDS a été réalisée sur l’image STEM HAADF de la Figure 
VI-4 c (même zone d’étude que l’image MET en champ clair de la Figure VI-4). Les 
cartographies élémentaires du Ni et du Cu montrent un enrichissement important en Ni au 
niveau de ces bandes d’austénite accompagné par la ségrégation de Cu sous forme de 
précipités au sein de ces bandes. Il s’agit donc bien d’austénite de réversion dont la formation 
est liée à la diffusion et la ségrégation des éléments d’alliage gammagènes, dont le Ni 
(Chapitre I, partie I.3.2.), [31,35]).  
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Figure VI-4 : a) Image MET en champ clair de l’acier conventionnel dans l’état de traitement thermique 
2 qui présente des grains allongés d’austénite de réversion. Ce résultat est confirmé par la diffraction 
électronique en aire sélectionnée réalisée avec un diaphragme de 150 nm (b) représenté par le cercle 
rouge. Les cartographies STEM-EDS du Cu (d), du Ni (e) et du Nb (f) correspondent à l’image STEM 
HAADF (c).  
Une quantification des spectres EDS (en % at) a été réalisée au niveau d’un grain 
d’austénite de réversion (Fe : 72 %, Cr : 16 %, Ni : 9 % et Cu : 3 %). Les résultats ont été 
comparés à ceux obtenus sur une latte de martensite (Fe : 77 %, Cr : 16 %, Ni : 4 % et Cu : 
3 %) ; comme décrit dans la littérature, le Ni est le marqueur principal de la présence 
d’austénite de réversion : sa concentration est deux fois plus importante dans le grain 
austénitique que dans la matrice martensitique [27,31,35]. La ségrégation de Cu décrite 
précédemment, visible au niveau des bandes d’austénite, semble compatible avec des 
précipités riches en cuivre de l’ordre de 10 nm. Comme discuté au Chapitre III, partie II.1., 
l’austénite, de par sa structure CFC, peut dissoudre une quantité plus importante de Cu en 
solution solide que la martensite de structure CC. Cependant, dans le cas de l’austénite de 
réversion, le mécanisme de réversion de la martensite est dépendant de la ségrégation des 
éléments d’alliage et se produit donc en simultané avec la germination et la croissance des 
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d’alliage gammagènes sont le siège de la formation des précipités riches en Cu. Les précipités 
riches en cuivre, une fois formés, sont suffisamment stables pour ne pas être redissous dans 
l’austénite pendant le revenu. 
Une analyse MET et STEM-EDS a également été réalisée sur l’échantillon LBM XY. 
Les images MET en champ clair (Figure VI-5 a) et STEM HAADF (Figure VI-5 b) mettent aussi 
en évidence la présence de lattes de martensite fines avec, comme pour l’échantillon 
conventionnel, des bandes allongées présentant un contraste légèrement différent de la 
matrice martensitique. On note aussi la présence d’inclusions d’oxyde riches en Si sur l’image 
STEM HAADF de la Figure VI-5 b, observations analogues à celles faites pour l’état H900 
(chapitre III, partie IV.2). Les cartographies EDS réalisées à partir de l’image STEM HAADF 
(Figure VI-5 b) montrent que ces bandes allongées sont enrichies en Ni et peuvent 
correspondre à de l’austénite de réversion, d’une taille de 100 à 200 nm de largeur, formée 
entre les lattes de martensite et à nouveau alignée dans la même direction que les lattes. 
Toutefois, les diffractions électroniques n’ont pas pu être réalisées sur cet échantillon ; par 
conséquent, la structure CFC de l’austénite n’a pas pu être identifiée. Malgré tout, une 
quantification des spectres EDS en % at a été réalisée sur un grain enrichi en Ni (Fe : 72 %, 
Cr : 16 %, Ni : 9 % et Cu : 3 %) et les résultats ont été comparés à ceux obtenus sur une latte 
de martensite (Fe : 77 %, Cr : 16 %, Ni : 4 % et Cu : 3 %), dont les proportions en éléments 
d’alliage sont strictement identiques à l’échantillon conventionnel. Les résultats montrent 
clairement que ces grains allongés contiennent jusqu’à deux fois plus de Ni que la matrice 
martensitique : il s’agit bien de grains d’austénite de réversion. Par ailleurs, l’image STEM-
EDS (Figure VI-5 c) montre que les précipités riches en Cu sont plus nombreux que pour l’acier 
conventionnel TTH2 ; ils ne semblent cependant pas être présents préférentiellement dans les 
zones de ségrégation en Ni (Figure VI-5 d), contrairement à ce qui a été observé pour 
l’échantillon conventionnel. Ces précipités ont une taille allant de 20 à 40 nm, sont de forme 
sphérique pour les plus petits, allongés et alignés selon les joints de lattes pour les plus gros. 
Des précipités riches en cuivre sous forme d’aiguille ont aussi été observés par H.R. Habibi 
Bajguirani [96] dans son étude en MET pour des échantillons d’acier 15-5PH après des 
vieillissements de longue durée (64 h à 600 °C). Le changement de morphologie de ces 
précipités est dû au passage à une structure cristallographique CFC durant leur croissance, 
présentant une interface incohérente avec la structure CC de la matrice martensitique et 
respectant les relations d’orientation de Kurdjumov et Sachs entre précipités et matrice. Ainsi, 
comme cela a été discuté dans le Chapitre III (partie II.1) pour l’état H900, l’état de précipitation 
du cuivre est plus avancé pour l’échantillon LBM XY que pour l’acier conventionnel pour le 
même état de traitement thermique TTH2. 
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Figure VI-5 : a) Image MET en champ clair de l’acier LBM XY dans l’état de traitement thermique 2 : 
l’acier présente des grains allongés pouvant correspondre à de l’austénite. Les cartographies STEM-
EDS du Cu (c), du Ni (d) et du Si (e) correspondent à l’image STEM HAADF en (b). 
Le traitement TTH2 permet bien la formation d’austénite de réversion, avec des teneurs 
de l’ordre de 15 % dans les aciers 17-4PH LBM et conventionnel grâce à l’utilisation d’un 
revenu intercritique suivi d’un revenu à des températures qui favorisent la diffusion des 
éléments d’alliage gammagènes et ainsi la réversion de la martensite. Cette austénite de 
réversion a d’abord été identifiée par sa structure CFC caractéristique. De plus, elle se 
distingue de l’austénite résiduelle par une teneur en Ni deux fois plus importante que la matrice 
martensitique et la formation de grains allongés qui gardent l’orientation originelle des lattes 
de martensite. Une analyse de la proportion des phases martensitique et austénitique, des 
précipités de NbC et des inclusions d’oxyde ainsi que de leurs évolutions en fonction de l’état 
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I.3. Identification des phases 
La nature et la proportion des phases présentes dans les deux aciers, LBM et 
conventionnel, dans les états de traitement thermique 1 et 2 ont été analysées dans un premier 
temps par la DRX classique ; les résultats ont été comparés à ceux obtenus pour l’état H900. 
Les diffractogrammes obtenus sont présentés sur la Figure VI-6 où les pics des phases 
martensitique α’ et austénitique γ ont été identifiés. Il convient de rappeler que la structure des 
deux austénites - résiduelle et de réversion - étant parfaitement identique, il n’est pas possible 
de les discriminer par DRX. Comme pour l’état H900, la phase martensitique a une structure 
CC avec un paramètre de maille a = 2,87 Å et la phase austénitique une structure CFC de 
paramètre de maille a = 3,59 Å, quels que soient l’échantillon et le traitement thermique subi. 
La Figure VI-6 b, qui correspond à un zoom au niveau du pic martensitique de plus forte 
intensité, permet de constater que la quantité d’austénite est assez importante dans les 
échantillons LBM XY et conventionnel dans l’état TTH2 en lien avec les observations 
effectuées au MET. Cependant, il est difficile de statuer sur la présence d’austénite dans les 
échantillons TTH1 et H900 étant donné qu’il est difficile de détecter cette phase quand elle est 
présente en faible quantité (Chapitre III). En effet, l’utilisation d’un polissage mécanique avant 
l’analyse par DRX (pouvant provoquer la transformation de l’austénite en martensite induite 
par la déformation plastique) et la faible taille de l’austénite présente dans l’état H900 ne 
permettent pas une analyse quantitative précise. 
 
Figure VI-6 : Diffractogrammes des échantillons d’aciers 17-4PH conventionnel et LBM XY dans les 
états de traitement thermique 1 (TTH1), 2 (TTH2) et de référence H900. Les pics de diffraction des 
phases martensitique α’ et austénitique γ sont indiqués. 
Pour pallier cette difficulté, une quantification a été réalisée par DRX en dispersion 
d’énergie après une préparation de la surface effectuée par polissage électrolytique. La 
fraction massique des phases austénitique et martensitique est présentée dans le Tableau 
a) b)
I) Description des états métallurgiques après traitement thermique 
 
- 165 - 
VI-1 ainsi que la dureté Vickers obtenue avec une charge de 500 g (moyenne sur 10 mesures) 
et la taille de grains mesurée à partir des micrographies obtenues au MO après attaque 
chimique (Figure VI-1 et Figure VI-3 a et c). Les échantillons LBM XY et conventionnel sont 
comparés en fonction de leur traitement thermique TTH1, TTH2 et de référence H900.  
 
Tableau VI-1 : Quantification des phases obtenue par analyse DRX en dispersion d’énergie associée 
à la microdureté Vickers à 500 g et à la taille des anciens grains austénitiques des échantillons 
d’aciers 17-4PH conventionnel et LBM dans les états de traitement thermique 1 (TTH1), 2 (TTH2) et 
de référence H900. 
Les aciers ayant subi le traitement TTH1 présentent une dureté et une proportion 
d’austénite plus importantes que les échantillons H900. Etant donné que le revenu est similaire 
pour les deux traitements (revenu H900 à 480 °C pendant 1 h), il peut être supposé qu’une 
grande partie de l’austénite présente ici est résiduelle en accord avec les analyses MET. 
Effectivement, étant donné la température plus élevée de mise en solution du traitement TTH1 
par rapport à l’état H900, les éléments d’alliage notamment C et Nb – normalement ségrégés 
sous la forme de précipités de NbC – se retrouvent en solution solide en plus grande quantité 
(du fait certainement de la dissolution des petits carbures pour l’acier conventionnel et de la 
limitation des processus de germination pour les deux aciers) ce qui a certainement pour effet 
de diminuer la valeur de Ms [13,44–46]. Pour ce traitement, les quantités d’austénite sont 
équivalentes entre les échantillons conventionnel et LBM XY, ce qui est en accord avec les 
précédentes observations de la microstructure qui ont montré des différences entre l’acier LBM 
et conventionnel plus ténues dans l’état TTH1 qu’à l’état H900. Toutefois, des différences sont 
encore visibles, notamment concernant la taille de grains et la dureté. En effet, l’échantillon 
LBM XY voit sa dureté augmenter de manière assez importante par rapport à l’état H900 (50 
HV0,5) pour des tailles de précipités de cuivre assez proches. Cette augmentation de la dureté 
peut être due à plusieurs facteurs dont la remise en solution solide des éléments d’alliage plus 
importante lors du traitement TTH1, notamment les éléments interstitiels comme le carbone et 
l’azote, et cela particulièrement pour l’acier LBM qui présente de fortes hétérogénéités 
chimiques [21]. La légère diminution de la taille maximale des lattes (400 nm pour l’état TTH1 
contre 800 nm pour l’état H900) malgré l’augmentation de la taille de grains peut aussi 
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contribuer à ces évolutions de dureté, mais il convient d’être prudent sur ce résultat au vu de 
la zone d’analyse assez restreinte en MET. Ces résultats montrent à nouveau que l’acier 
élaboré par LBM réagit de manière différente au traitement thermique par rapport à l’acier 
conventionnel, de par son histoire thermomécanique particulière. Pour l’acier conventionnel, 
la différence de dureté entre les états TTH1 et H900 est peu significative (environ 10 HV0,5 de 
plus pour l’état TTH1). Les différences de dureté entre les aciers conventionnel et LBM à l’état 
TTH1 pourraient être liées en partie à la différence de taille de grains. Le traitement TTH1 
présente ainsi l’avantage de préserver voire d’augmenter la dureté, et donc potentiellement la 
résistance mécanique des aciers par comparaison avec le traitement de référence H900. C’est 
le revenu H900, qui correspond à un revenu au pic de dureté et qui est conservé lors du 
traitement TTH1, qui permet de maintenir les propriétés mécaniques des aciers (Chapitre I, 
partie I.3.1). 
Les aciers dans l’état TTH2 possèdent quant à eux une part beaucoup plus importante 
d’austénite dans des proportions équivalentes entre aciers LBM et conventionnel, autour de 
15 %. Cette quantité élevée d’austénite est cohérente avec la présence des nombreux grains 
d’austénite de réversion observés au MET. La dureté de ces échantillons est ainsi logiquement 
plus faible par rapport aux échantillons H900 du fait de l’augmentation de la quantité 
d’austénite, principalement de réversion plus ductile. Par ailleurs, la germination moins 
importante de précipités riches en cuivre (conventionnel principalement) et une croissance 
plus importante des germes créés (LBM principalement) pour une taille de grains et de lattes 
quasi inchangée par comparaison avec l’état H900, contribuent également à expliquer les 
résultats obtenus.  
 
I.4. Comparaison des populations de précipités de NbC 
Afin d’évaluer précisément l’effet des deux traitements exploratoires sur la population de 
précipités de NbC, l’analyse MEB-FEG décrite au Chapitre III, partie III.2. a également été 
réalisée. La Figure VI-7 présente les images en électrons rétrodiffusés réalisées au MEB-FEG 
pour les échantillons conventionnel et LBM XY dans l’état TTH1 (a et b) et TTH2 (c et b). Ces 
images mettent en évidence mais de manière qualitative l’effet des deux traitements 
thermiques : le traitement TTH1 se traduit par une population de précipités de NbC plus faible 
tandis que le traitement TTH2 a laissé la population de NbC proche de celle des échantillons 
H900. Le chapitre III a permis de montrer que la germination et la croissance des carbures se 
produit principalement lors de l’étape de mise en solution du traitement thermique qui permet 
la diffusion du Nb dans la matrice. En effet, la germination et la croissance des précipités de 
NbC est thermodynamiquement favorable à haute température, à partir de 600 °C avec une 
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vitesse maximale de germination vers 900 °C [32,99]. Puis, à partir d’une température 
d’environ 1150 °C, la dissolution des carbures, assistée par la diffusion du Nb accentuée à 
cette température, devient prépondérante par rapport à leur germination et mène à une 
diminution de la population de ces précipités [89]. De plus, les différences de proportion et de 
taille des NbC entre les aciers LBM et conventionnel sont toujours perceptibles que ce soit 
pour le traitement TTH1 ou le traitement TTH2 : les précipités de NbC pour l’échantillon LBM 
XY ont des tailles plus faibles que dans l’acier conventionnel pour les deux traitements 
thermiques.  
 
Figure VI-7 : Images en électrons rétrodiffusés obtenues au MEB-FEG d’aciers 17-4PH dans les états 
de traitement thermique TTH1 (a et b) et TTH2 (c et d). Les images a et c correspondent à l’acier 
conventionnel, b et d à l’acier LBM XY. Les précipités de NbC apparaissent en blanc et les inclusions 
d’oxyde riches en silicium en noir. 
Par la suite, de manière à quantifier précisément la population de NbC, les images 
MEB ont été analysées à l’aide du logiciel ImageJ en utilisant 10 images de 422 µm² (23,7 x 
17,8 µm) au même grandissement. De manière équivalente à l’analyse effectuée au chapitre 
III, deux paramètres ont été pris en compte : la fraction surfacique de carbures définie comme 
le ratio entre la surface émergeante totale des précipités et la surface étudiée et la taille des 
précipités. La Figure VI-8 montre les histogrammes de la population de NbC en fonction du 
a) b)
c) d)
Chapitre VI : Corrélation entre microstructure et sensibilité à la corrosion par piqûres – contribution des précipités de NbC et de 
l’austénite de réversion 
- 168 - 
diamètre et de la surface émergeante des précipités pour les échantillons conventionnel et 
LBM XY dans les états TTH1, TTH2 et H900.  
 
Figure VI-8 : Histogramme de la population de NbC pour les aciers 17-4PH conventionnel et LBM XY 
en fonction de l’état de traitement thermique suivant le diamètre (a) et la surface émergeante des 
précipités (b).  
Le Tableau VI-2 résume les résultats obtenus et indique le nombre total de NbC 
comptabilisés ainsi que les valeurs moyennes des paramètres mesurés avec leurs écarts-
types (diamètre, surface émergeante, fraction surfacique et nombre de NbC par unité de 
surface). A partir des valeurs moyennes et des histogrammes, plusieurs conclusions peuvent 
être tirées. Ainsi, les trois traitements se distinguent de manière significative par des 
populations de NbC différentes, que l’on compare des échantillons d’acier conventionnel entre 
eux ou des échantillons d’acier LBM entre eux :  
 Les deux aciers dans l’état TTH1 possèdent très peu de précipités de NbC de 
petites tailles (< 100 nm) et de faibles surfaces émergeantes (< 0,01 µm²). Ceci se 
traduit par un diamètre moyen et une surface émergeante moyenne des carbures 
plus grands que pour les échantillons H900. De plus, le nombre total de précipités 
détectés est beaucoup plus faible ce qui aboutit à un nombre de NbC / µm² plus 
faible.  
 Les échantillons TTH2 comptent également moins de NbC que le traitement H900 
ce qui se traduit par un nombre de NbC / µm² légèrement plus faible. Cependant, 
globalement la population de NbC à l’état TTH2 est équivalente à celle du H900 
avec autant de petits que de gros carbures (en surface émergeante ou en taille). 
Ce résultat apparaît clairement sur les valeurs moyennes de diamètre, de surface 
a) b)
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émergeante et de fraction surfacique qui sont similaires entre les traitements TTH2 
et H900 pour les deux aciers. 
 
Tableau VI-2 : Paramètres moyens et écart-types caractéristiques des populations de NbC des 
échantillons d’aciers 17-4PH dans les états de traitement thermique 1, 2 et H900. 
Si l’on compare les échantillons LBM XY aux échantillons d’acier conventionnel, on 
constate des différences de proportion et de morphologie des NbC autant sur les 
histogrammes de populations que sur les valeurs moyennes des paramètres, et cela pour les 
trois traitements thermiques. En effet, le traitement TTH1 a eu plus d’impact sur l’échantillon 
conventionnel qui présente une quantité de NbC deux fois plus faible que l’échantillon LBM 
XY, en particulier au niveau des petits précipités (< 100 nm de diamètre et < 0,01 µm² de 
surface émergeante). Cet effet du TTH1, variable suivant les échantillons, peut s’expliquer par 
l’histoire thermomécanique très différente des deux aciers. Pour les deux aciers, la mise en 
solution à plus haute température pour le traitement TTH1 par rapport au traitement H900 a 
pour effet de limiter les processus de germination mais d’accélérer les cinétiques de 
croissance des germes. Ainsi, pour les deux aciers, le nombre de carbures est plus faible à 
l’état TTH1 qu’à l’état H900 ; en revanche, la taille des carbures est plus importante à l’état 
TTH1 qu’à l’état H900. Dans le cas de l’échantillon LBM XY, tous les carbures observés sont 
formés lors de la mise en solution à 1140 °C pendant 1 h à partir d’une matrice saturée en Nb 
et en C / N et vierge de précipités. Au contraire, pour l’échantillon conventionnel, les carbures 
déjà présents dans l’acier et issus de la solidification et des traitements thermomécaniques 
sont, en grande partie, dissous lors de la mise en solution à 1140 °C, principalement les petits 
carbures, moins stables [32,89]. Les plus gros carbures issus de la solidification, en revanche, 
poursuivent leur croissance. Pour ce qui concerne le traitement TTH2, l’acier conventionnel et 
l’acier LBM présentent moins de précipités qu’à l’état H900, malgré une répartition de la taille 
et de la surface émergeante très similaire (même proportion de grands et de petits précipités). 
En particulier, l’échantillon LBM XY TTH2, qui ne possède pas de carbures avant le traitement 
thermique, se retrouve avec quasiment aucun précipité de grande taille (> 300 nm de diamètre 
et > 0,1 µm² de surface émergeante). Ces résultats pourraient, au moins en partie, être 
expliqués en considérant le fait que les deux revenus successifs du traitement TTH2 favorisent 
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la formation d’austénite de réversion. Ainsi, une déstabilisation des carbures est alors 
envisageable dans la mesure où l’austénite dissout du carbone en particulier. 
Ainsi, les deux traitements thermiques expérimentaux ont un effet plus ou moins marqué 
sur la population de NbC. Le traitement TTH1, par sa mise en solution à haute température, 
permet un complément de croissance des plus gros carbures, tandis que les plus petits sont 
dissous. La population est ainsi diminuée et la taille des carbures restants devient relativement 
importante. Le traitement TTH2 entraîne une déstabilisation de certains carbures. Ceci conduit 
à une population ayant la même répartition que l’état H900 mais moins nombreuse. La 
différence de précipitation entre les aciers LBM et conventionnel est toujours présente pour 
les deux traitements thermiques, et s’explique toujours par l’histoire thermomécanique de ces 
aciers. 
 
I.5. Inclusions d’oxyde riches en Si de l’acier LBM 
En complément de l’observation des précipités de NbC, les inclusions d’oxyde riches en 
silicium ont également été analysées à partir des images obtenues par MEB-FEG en électrons 
rétrodiffusés (Figure VI-7 b et d). La répartition et les valeurs moyennes caractéristiques de la 
population d’inclusions d’oxyde des échantillons LBM XY TTH1 et TTH2 sont ainsi comparées 
à celles obtenues pour l’état H900 sur la Figure VI-9 et le Tableau VI-3. 
 
Figure VI-9 : Histogramme de la population d’inclusions d’oxyde riches en Si pour les aciers 17-4PH 
LBM XY en fonction de l’état de traitement thermique et suivant le diamètre (a) et la surface 
émergeante (b) des inclusions. 
 
a) b)
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Tableau VI-3 : Paramètres moyens et écart-types des populations d’inclusions riches en Si des 
échantillons d’acier 17-4PH dans les états de traitement thermique 1, 2 et H900. 
Les résultats issus de cette analyse montrent que les traitements thermiques 
influencent la germination et la croissance des inclusions d’oxyde. De manière analogue aux 
carbures, le traitement TTH1 limite les processus de germination de ces inclusions. 
Cependant, on peut s’attendre, au moins pour certaines inclusions, à un complément de 
croissance si bien que des inclusions de taille plus importante que celles retrouvées dans l’état 
H900 sont observées (> 300 nm de diamètre et > 0,05 µm² de surface émergeante). Cela se 
traduit par une surface émergeante moyenne et un diamètre moyen plus important qu’à l’état 
H900 (Tableau VI-3). En revanche, la diminution de la quantité d’inclusions se traduit par un 
nombre d’inclusions par µm² et une fraction surfacique moyenne plus faibles à l’état TTH1 par 
rapport à l’état H900. Concernant le traitement TTH2, aucune différence significative avec 
l’état H900 n’est perceptible. On peut constater une légère augmentation de la quantité 
d’inclusions mais qui est négligeable. Ainsi, contrairement à l’effet observé sur les précipités 
de NbC, le traitement TTH2 n’aboutit pas à un nombre d’inclusions plus faible en comparaison 
de l’état H900.  
Les inclusions non-métalliques sont connues dans l’acier conventionnel et liées à des 
contaminations lors de l’élaboration de l’acier ou à l’ajout intentionnel d’éléments. Les 
éléments chimiques en question sont ajoutés comme épurants, notamment lors des phases 
de purification (dans le laitier pour le procédé ESR) et de désoxydation de l’alliage. Ces 
éléments donnent lieu à des inclusions primaires issues du laitier et secondaires au niveau 
des dendrites lors de la solidification sous forme d’oxydes non-métalliques de Ca, Si et Al ou 
encore des inclusions soufrées (MnS) [136–138]. Dans le cas de l’acier LBM, les résultats du 
chapitre V ont montré que le principal composant de ces inclusions est la silice SiO2 donnant 
lieu à des silicates de stœchiométrie et cristallinité variables. Dans le cas des aciers élaborés 
par LBM, ces éléments d’alliage sont dissous dans la poudre métallique en faible quantité. Il 
est ainsi supposé que l’oxygénation des poudres métalliques lors de leur fabrication, de leur 
conditionnement, et de leur recyclage permet la formation des inclusions d’oxyde lors de 
l’élaboration et des traitements thermiques des aciers LBM [60,87]. D. Kong et al. ont observé 
et caractérisé ces inclusions d’oxyde nanométriques dans plusieurs travaux sur un acier 
inoxydable 316L élaboré par LBM [62,139]. Leur étude a montré que des traitements 
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thermiques composés d’une mise en solution (1050 °C et 1200 °C) suivi d’un revenu (600 °C) 
changent la taille et la morphologie de ces inclusions. Ce résultat est surprenant car les 
températures utilisées sont trop basses pour permettre une dissolution des inclusions qui sont 
stables à haute température (jusqu’à 1600 °C pour les silicates). Cependant, les températures 
de mise en solution sont suffisamment hautes pour permettre la diffusion des éléments dans 
la matrice et permettre un complément de croissance des inclusions. Finalement, Q. Chao et 
ses collaborateurs expliquent également que les vitesses de solidification extrêmement 
rapides en LBM ne permettent pas aux inclusions de se former et d’atteindre un équilibre 
thermodynamique [86]. Ainsi, comme dans le cadre de cette étude, ce sont les traitements 
thermiques ultérieurs à la fabrication qui permettent la diffusion des éléments et donc la 
croissance de ces inclusions de manière analogue aux carbures (Chapitre III). Effectivement, 
la microstructure des aciers LBM dans l’état brut de fabrication (Annexe 2 :) ne présente pas 
de précipités de NbC et seulement un petit nombre d’inclusions d’oxyde riches en Si. Ainsi, 
lors des différentes étapes des traitements thermiques des aciers LBM (que ce soient le 
traitement H900, TTH1 ou TTH2), les inclusions d’oxyde et les carbures germent et croissent, 
mais avec des cinétiques différentes selon les températures et les temps de maintien des 
différentes étapes du traitement. 
Pour synthétiser, l’augmentation du temps et de la température de mise en solution du 
traitement TTH1 permet, pour l’acier conventionnel, d’une part de dissoudre les plus petits 
carbures, et d’autre part de générer un complément de croissance pour les plus gros 
précipités. Pour l’acier LBM, la situation est différente dans la mesure où, à l’état brut de 
fabrication, il n’y a pas de carbures : une température élevée de mise en solution limite la 
germination mais permet aux carbures formés de croître plus vite. Il en est de même pour les 
inclusions d’oxyde riches en silicium. Le traitement TTH2, avec la même mise en solution que 
l’état H900, permet de conserver l’allure générale des distributions des phases secondaires. 
Les traitements de revenu successifs du traitement TTH2 ont une influence secondaire sur la 
précipitation : ils conduisent à une quantité de NbC inférieure à l’état TTH2 par rapport à l’état 
H900 pour une même répartition de taille des carbures. Enfin, il est important d’insister sur le 
fait que l’histoire thermomécanique inhérente au procédé de fabrication, entre métallurgie 
conventionnelle et procédé LBM, reste un paramètre prépondérant sur la microstructure de 
l’acier 17-4PH, et influence notamment les mécanismes de germination/croissance par 
diffusion à l’état solide. Ainsi, malgré l’application de ces traitements thermiques 
expérimentaux, les différences de microstructure sont toujours présentes entre aciers LBM et 
conventionnel, et il peut être supposé que ces différences d’état métallurgique entre les aciers 
LBM et conventionnel conduiront à des différences de comportement en corrosion comme cela 
avait été observé pour l’état H900. 
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II)  Comportement en corrosion par piqûres – contribution des précipités 
de NbC et de l’austénite de réversion 
II.1. Caractérisation du comportement électrochimique 
Le comportement en corrosion a été étudié en réalisant des mesures électrochimiques 
pour les deux aciers dans les états TTH1 et TTH2 par comparaison avec l’état H900. Les 
courbes de suivi du potentiel de corrosion en fonction du temps, de polarisation 
potentiodynamique cathodique et de polarisation potentiodynamique anodique ont été tracées 
dans un milieu NaCl 0,5 M à 25 °C et sont représentées sur la Figure VI-10.  
 
Figure VI-10 : Evolution du potentiel de corrosion en fonction du temps (a) et courbes de polarisation 
potentiodynamique cathodique (b), anodique (c et d) pour les échantillons conventionnels et LBM XY 
dans différents états de traitement thermique. Les courbes d montrent la partie des courbes 
anodiques au niveau de Epit. Toutes les mesures ont été réalisées dans une solution de NaCl à 0,5 M. 
a) b)
c) d)
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L’évolution du potentiel de corrosion au cours de l’immersion (Figure VI-10 a) est similaire pour 
tous les échantillons et comparable à l’état H900. Une augmentation rapide du potentiel de 
corrosion est observée dans les premiers temps d’immersion du fait de l’évolution et de la 
croissance du film passif ; elle est suivie par un ralentissement sans qu’un état stationnaire ne 
soit atteint sur la durée de l’essai. Cependant, contrairement à l’état H900, où l’échantillon 
LBM XY met plus de temps à atteindre l’état stationnaire que l’échantillon conventionnel, les 
échantillons conventionnel et LBM XY suivent quasiment la même évolution pour les 
traitements TTH1 et TTH2. On relève aussi que les valeurs de Ecorr atteintes au bout de 24 h 
d’immersion sont équivalentes pour les aciers H900 et pour les échantillons à l’état TTH2 qui 
présentent des valeurs de Ecorr plus nobles que les échantillons à l’état TTH1 (Tableau VI-4). 
Ces différences de potentiel de corrosion, bien que faibles (même valeur de Ecorr à 1 h 
d’immersion), confirment un effet important des traitements thermiques et de la microstructure 
sur le comportement en corrosion de ces aciers, avec ceci dit très peu de différences, pour un 
état de traitement thermique donné, entre les aciers conventionnel et LBM. Par ailleurs, aucun 
défaut de corrosion de type piqûre de corrosion n’a été observé sur les échantillons TTH1 et 
TTH2 après 24h ce qui montre que ces échantillons restent à l’état passif au potentiel de 
corrosion. 
 
Tableau VI-4 : Valeurs des paramètres caractéristiques du comportement en corrosion extraites des 
courbes de polarisation potentiodynamique et du suivi du potentiel de corrosion en fonction du temps. 
Les courbes de polarisation potentiodynamique cathodique (Figure VI-10 b) et anodique 
(Figure VI-10 c et d) ont été tracées dans une solution de NaCl 0,5 M après une immersion 
d’1 h à l’OCP pour tous les échantillons. Les branches cathodiques des échantillons d’acier 
dans les états TTH1 et TTH2 sont toutes équivalentes avec une augmentation de la densité 
de courant au cours du balayage vers des potentiels de plus en plus négatifs. Contrairement 
à l’état H900, le plateau de densité de courant lié à la diffusion de l’oxygène dissous lors des 
réactions de réduction n’est pas observé, certainement en lien avec des variations d’aération 
de la solution lors de l’agitation. Toutefois, les valeurs de densité de courant à -0,3 V/ECS  
(i-0,3V/ECS) extraites des courbes de polarisation cathodique et moyennées sur 3 mesures 
restent dans un même ordre de grandeur (autour de quelques µA.cm-2). Les courbes de 
polarisation anodique montrent, pour les échantillons TTH1 et TTH2, une évolution similaire à 
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celle observée pour les échantillons dans l’état H900. Les courbes comportent toutes un palier 
de passivité à une densité de courant du même ordre de grandeur (autour de 200 nA.cm-2) qui 
se termine par une augmentation soudaine du courant liée à la formation de piqûres (ce qui 
est confirmé par l’observation des échantillons après les essais). Les valeurs de Epit et icorr ont 
été extraites des courbes de polarisation anodique et moyennées sur 5 mesures par 
échantillon (Tableau VI-4). Les valeurs de Ecorr à 1 h d’immersion sont aussi reportées dans le 
Tableau VI-4. On remarquera ici que les valeurs de icorr et ipass sont similaires vu que, dans ce 
cas, la cinétique de corrosion est contrôlée par les propriétés du film passif. Pour le traitement 
TTH1, les valeurs de Epit et de Ipass ont été trouvées proches respectivement de +250 mV/ECS 
et 185 nA.cm-2 pour les échantillons LBM XY et conventionnel. Cette similitude de 
comportement en corrosion entre les aciers conventionnel et LBM, que l’on retrouve sur les 
courbes de la Figure VI-10 d, est cohérente avec les similitudes microstructurales observées 
précédemment (ratio austénite / martensite et précipités de NbC présentant des fractions 
surfaciques assez semblables). Il est intéressant de constater que ce traitement thermique a 
permis de largement améliorer la résistance à la corrosion par piqûres de l’échantillon 
conventionnel (gain de plus de 70 mV sur la valeur de Epit et diminution de 40 nA.cm-2 sur la 
valeur de Ipass en moyenne). Ceci n’est pas le cas pour l’échantillon LBM XY qui garde à l’état 
TTH1 des propriétés en corrosion très proches de celles mesurées à l’état H900, avec une 
valeur de Epit un peu moins noble et une valeur de Ipass similaire. Cette conclusion est cohérente 
avec les observations faites pour ce qui concerne la microstructure, à savoir un effet plus 
important du TTH1 sur la microstructure de l’acier conventionnel que sur celle de l’acier LBM, 
notamment sur la proportion de précipités de NbC, drastiquement réduite pour l’acier 
conventionnel après la mise en solution à 1140 °C lors du traitement TTH1. Ainsi, 
l’amélioration des propriétés en corrosion de l’acier conventionnel TTH1 par rapport à l’état 
H900 est principalement due à la diminution du nombre de sites potentiels d’amorçage de 
piqûres stables (précipités de NbC) corrélée à l’augmentation du niobium en solution solide 
dans la matrice [33,34]. En revanche, l’acier LBM TTH1 ne présente pas d’amélioration de son 
comportement en corrosion par rapport à l’état H900 malgré la diminution du nombre de sites 
potentiels d’amorçage de piqûres (précipités de NbC et inclusions d’oxyde) ; ce résultat peut 
peut-être s’expliquer en considérant que l’effet positif lié à la diminution de la fraction 
surfacique de NbC est certainement contrebalancé par la plus forte teneur de la matrice en 
éléments d’alliage comme le silicium et l’oxygène normalement ségrégés sous forme 
d’inclusions d’oxyde, ce qui a pour effet de modifier les propriétés du film passif. On pourrait 
aussi supposer qu’il existe une taille critique de NbC à partir de laquelle ceux-ci deviennent 
nocifs vis-à-vis de la corrosion par piqûres. Pour l’acier conventionnel, à l’état H900, ces 
précipités avaient déjà atteint la taille critique, et comme dit précédemment, la diminution de 
la quantité de précipités avec le traitement TTH1 permet d’améliorer la résistance à la 
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corrosion par piqûres. En revanche, pour l’acier LBM, à l’état H900, ces précipités étaient plus 
petits, avec un diamètre possiblement inférieur à la taille critique ; avec le traitement TTH1, 
ces précipités ont grossi, atteignant une taille moyenne semblable à celles des carbures 
présents dans l’acier conventionnel à l’état H900, donc considérée comme critique. Ainsi, 
même si le nombre de NbC a diminué avec le traitement TTH1, leur nocivité a peut-être 
augmenté du fait de leur croissance. Toutefois, la diminution de la valeur de Ipass pour les deux 
aciers dans l’état TTH1 par rapport à l’état H900, en particulier pour l’acier conventionnel, 
montre que d’autres phénomènes influent sur le comportement en corrosion. En particulier, 
l’enrichissement en niobium de la matrice, élément modérateur de dissolution, doit limiter les 
réactions de dissolution (chapitre I, partie III.1., [65]). Concernant les aciers dans l’état TTH2, 
les valeurs de Epit mesurées sont similaires à celles relevées pour les échantillons dans l’état 
H900, en accord avec un nombre de sites potentiels d’amorçage de piqûres (précipités de 
NbC) un peu plus faible à l’état TTH2 mais des tailles moyennes de carbures comparables par 
rapport à l’état H900. On relève néanmoins une valeur de Epit plus noble pour l’échantillon LBM 
XY par comparaison avec l’échantillon conventionnel, ce qui est là aussi cohérent avec un 
nombre de carbures plus faible et de taille plus petite pour l’acier LBM par rapport à l’acier 
conventionnel. De plus, les valeurs plus faibles de Ipass des deux aciers à l’état TTH2 par 
rapport à l’état H900 (plus faibles de l’ordre de 45 nA.cm-2) soulèvent des questions quant à 
l’influence de la teneur en austénite dans les aciers. En effet, les grains d’austénite de 
réversion, enrichie en éléments gammagènes et particulièrement en nickel, doivent jouer un 
rôle important dans la cinétique de la dissolution anodique, avec probablement des effets de 
ségrégation du Ni à l’interface alliage / film passif (Chapitre V, partie I.2.). Toutefois, nous 
avions montré dans l’étude des films passifs formés à l’état H900 que ces oxydes contenaient 
moins de chrome quand la teneur en austénite de réversion était plus élevée, ce qui serait en 
contradiction avec la diminution des valeurs de ipass ici quand la teneur en austénite de 
réversion augmente avec le traitement TTH2. Par ailleurs, de nombreux transitoires de courant 
caractéristiques de la formation de piqûres métastables sont observés au niveau du plateau 
de passivité que l’on considère les aciers dans l’état TTH1 ou dans l’état TTH2. L’effet des 
traitements thermiques sur cet aspect du comportement en corrosion sera étudié par la suite. 
Ainsi, le traitement TTH1 a un effet bénéfique sur le comportement en corrosion de l’acier 
conventionnel grâce à la diminution importante de la quantité de précipités de NbC et la remise 
en solution solide du niobium par comparaison avec l’état H900. En revanche, pour l’acier 
LBM, la diminution du nombre de carbures est contrebalancée par l’augmentation de leur taille 
et par la forte concentration des autres éléments d’alliage non ségrégés sous la forme 
d’inclusions d’oxyde riches en silicium. Après le traitement TTH2, la population de NbC reste 
relativement importante ce qui conduit à une sensibilité à l’amorçage de piqûres inchangée 
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par rapport à l’état H900, et cela pour les deux aciers. Des questions restent posées quant à 
l’influence sur les cinétiques de dissolution anodique de l’austénite de réversion, enrichie en 
Ni et présente en quantité importante après le TTH2. Dans tous les cas, il semble pertinent de 
se demander si la modification du comportement en corrosion par piqûres observée avec le 
traitement TTH1 en particulier n’induit pas de changement pour ce qui concerne la formation 
et la morphologie des piqûres stables mais aussi la sensibilité des aciers aux piqûres 
métastables. 
 
II.2. Etude de l’amorçage de piqûres stables 
Les différences de microstructure observées entre les échantillons ayant subi les 
traitements thermiques 1, 2 et H900 pourraient avoir un impact sur la propagation des piqûres 
stables et ainsi conduire à des morphologies et des quantités de piqûres stables différentes 
selon les traitements thermiques pour une même quantité de charge traversant les 
échantillons. Pour étudier cela, les essais conduits sur les aciers conventionnel et LBM à l’état 
H900 ont été reproduits : une densité de courant de 1 mA.cm-2 a été appliquée pendant 10 min 
sur des échantillons des deux aciers, ayant subi les traitements TTH1 et 2, avec une surface 
exposée à l’électrolyte d’environ 1 cm², afin de générer des piqûres stables. En utilisant la 
même méthodologie que pour les échantillons dans l’état H900, les piqûres stables ont été 
caractérisées selon leur morphologie et leur densité grâce à une étude au MEB puis au 
microscope confocal. Les observations au MEB des piqûres générées en solution ainsi que 
des fonds de piqûre correspondants sont présentées sur la Figure VI-11 pour les aciers dans 
l’état TTH1 et sur la Figure VI-12 pour les aciers dans l’état TTH2. Plusieurs piqûres ont été 
observées pour les quatre échantillons avec des morphologies variables.  
Les piqûres formées sur les échantillons dans l’état TTH1, aussi bien pour l’acier LBM XY 
que pour l’acier conventionnel, sont de forme plus ou moins allongée. Le fond de piqûre de 
l’échantillon conventionnel TTH1 (Figure VI-11 b) montre des résidus de corrosion et des sels 
redéposés avec des craquelures induites par le vide dans le MEB. Aucun élément de 
microstructure particulier n’est observable mis à part quelques carbures, ce qui indique une 
dissolution anodique relativement homogène une fois la piqûre formée, les carbures jouant 
certainement le rôle de sites d’amorçage. Pour l’échantillon LBM XY (Figure VI-11 d), les 
résidus ne sont pas particulièrement visibles car l’image montre les bords de la piqûre. 
Cependant, la propagation de la piqûre semble conduire à une dissolution homogène sans 
élément de microstructure visible, comme pour l’échantillon conventionnel. 
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Figure VI-11 : Morphologie des piqûres stables et du fond de piqûres observée au MEB pour les 
aciers 17-4PH conventionnel (a et b) et LBM XY (c et d) ayant subi le traitement TTH1. Les piqûres 
ont été formées en solution NaCl 0,5 M avec une densité de courant de 1 mA/cm² appliquée sur une 
surface de 1 cm² pendant 10 min. 
A première vue, les piqûres formées sur les échantillons TTH2 semblent différentes de 
celles formées sur les échantillons TTH1 (Figure VI-12). En effet, les échantillons TTH2 
présentent des piqûres de corrosion avec un diamètre d’ouverture plus faible que les 
échantillons TTH1. De plus, de la corrosion intergranulaire est visible autour des piqûres 
formées sur les échantillons TTH2 (Figure VI-12 a et c). Cette corrosion intergranulaire 
s’explique par l’acidification locale induite par la propagation de la piqûre et liée aux réactions 
de dissolution anodique et d’hydrolyse des cations métalliques (Chapitre I, partie III.3.1, 
[5,74]). La sensibilité à la corrosion intergranulaire est également visible au niveau des fonds 
de piqûres des aciers dans l’état TTH2 (Figure VI-12 b et d). En effet, la dissolution anodique 
a révélé pour ces échantillons, en fond de piqûres, une sensibilité plus importante de certains 
éléments de microstructure, particulièrement les joints de grains. De plus, des processus de 
dissolution préférentielle génèrent des formes (cercles bleus sur la Figure VI-12 d) allongées 
dans une même direction, et qui peuvent être identifiées comme les traces laissées par des 
grains d’austénite de réversion tels que décrits dans la première partie de ce chapitre. On peut 
ainsi supposer que l’austénite de réversion, présente aux joints de grains et de lattes, est une 
zone de dissolution préférentielle une fois l’alliage dépassivé en milieu acide, en lien avec un 
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composition chimique entre ces deux phases. S.S.M. Tavares et ses collaborateurs ont montré 
la sensibilité accrue à la corrosion intergranulaire d’un acier 17-4PH ayant subi une mise en 
solution et des revenus à plus de 500 °C pendant 4 h en milieu acide [70]. L’augmentation de 
la sensibilité à la corrosion intergranulaire a été attribuée à la présence d’austénite de 
réversion formée lors du revenu. Enfin, il est intéressant de noter que la Figure VI-12 montre 
aussi des précipités de NbC en fond de piqûres, autour desquels la matrice est dissoute du 
fait du micro-couplage galvanique existant entre ces précipités et la matrice (Chapitre I, partie 
III.2. [34]).  
 
Figure VI-12 : Morphologie des piqûres stables et du fond de piqûres observée par MEB pour les 
aciers 17-4PH conventionnel (a et b) et LBM XY (c et d) ayant subi le traitement TTH2. Des exemples 
de grains d’austénite de réversion dissous sont entourés en bleu. Les piqûres ont été formées en 
solution NaCl 0,5 M avec une densité de courant de 1 mA/cm² appliquée sur une surface de 1 cm² 
pendant 10 min. 
La Figure VI-13 a été obtenue après polarisation anodique puis attaque chimique au 
réactif de Curran de l’échantillon LBM XY dans l’état TTH1 ; cette méthode permet de révéler 
la microstructure autour de la piqûre formée. Cette image est caractéristique de la propagation 
des piqûres stables des aciers 17-4PH : la morphologie anguleuse des piqûres de corrosion 
est corrélée à la microstructure de l’alliage et aux hétérogénéités de répartition du chrome des 
phases secondaires comme les précipités de NbC (Chapitre V, partie I.3.). Ainsi, une fois la 
piqûre amorcée au niveau des défauts du film passif, la propagation de celle-ci se poursuit 
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joints de grains austénitiques, joints de paquets de lattes de martensitique, précipités de NbC, 
austénite de réversion ou résiduelle. Dans le cas du traitement TTH1, la microstructure des 
aciers, assez homogène si l’on omet les carbures qui ont servi de sites d’amorçage, conduit à 
une dissolution homogène de l’alliage dans la piqûre. Sur la Figure VI-13, la propagation en 
surface de la piqûre s’effectue aussi bien aux interfaces (anciens joints de grains 
austénitiques, aux joints de paquets de lattes de martensitique) que dans la matrice 
martensitique. Dans le cas du traitement TTH2, plusieurs chemins de dissolution se trouvent 
en compétition : la piqûre se propage dans le grain martensitique, puis avec l’acidification 
locale, l’austénite de réversion présente aux anciens joints de grains austénitiques et aux joints 
de lattes se dissout. Cette compétition mène à un phénomène de corrosion hybride entre 
corrosion intergranulaire et corrosion par piqûres liée à la dissolution de la matrice, ces deux 
formes de corrosion se propageant avec des vitesses différentes. 
 
Figure VI-13 : Piqûre de corrosion après polarisation anodique et attaque chimique au réactif de 
Curran de l’acier conventionnel dans l’état TTH1. 
Afin de quantifier les différences de morphologie des piqûres entre les aciers TTH1 et 
TTH2, les paramètres morphologiques des piqûres, à savoir leur profondeur et leur diamètre, 
ont été extraits des cartes topologiques obtenues au microscope confocal. Les valeurs 
moyennes de ces paramètres ainsi que la quantité de piqûres mesurée sont résumées dans 
le Tableau VI-5. Il est important de noter ici que le nombre de piqûres analysées reste faible 
si bien que les évolutions observées doivent être considérées avec précaution : des tendances 
sont mises en évidence, mais il est difficile de raisonner très précisément en essayant de 
mettre en relation densité et taille des piqûres, malgré le fait que toutes les expériences ont 
été réalisées à quantité de charge équivalente. 
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Tableau VI-5 : Valeurs des paramètres décrivant la morphologie des piqures (nombre et dimension) 
extraites des cartographies topologiques. 
 De faibles variations du nombre de piqûres mesuré sont observées pour les deux aciers 
dans les états TTH1 et TTH2 par rapport à l’état H900. De plus, les paramètres de taille des 
piqûres sont différents d’un traitement thermique à l’autre. Par comparaison avec l’état de 
référence H900, les aciers dans l’état TTH1 présentent moins de piqûres et ces piqûres ont 
une profondeur moyenne plus importante (environ le double) pour un diamètre moyen 
globalement équivalent. La légère différence de taille de piqûres entre les échantillons LBM et 
conventionnel peut être corrélée aux différences en matière de quantité de piqûres, dans la 
mesure où l’on travaille à quantité de charge identique : l’échantillon conventionnel présente 
une densité de piqûres plus importante mais avec une profondeur moyenne plus faible que 
l’échantillon LBM. Ce constat est aussi valable pour les échantillons LBM XY et conventionnel 
dans l’état TTH2, si ce n’est que les tendances sont inversées. Par ailleurs, les aciers dans 
l’état TTH2 présentent moins de piqûres pour l’acier conventionnel et une quantité identique 
de piqûres pour l’acier LBM par rapport à l’état H900. Ces piqûres ont un diamètre deux fois 
plus faible que ce qui est observé dans les états TTH1 et H900, et cela pour une profondeur 
moyenne équivalente à l’état TTH1 et donc deux fois plus importante qu’à l’état H900. Ainsi, 
les différences de microstructure héritées du traitement thermique des aciers conduisent à une 
propagation des piqûres stables différentes entre les états TTH1, TTH2 et H900. Par ailleurs, 
la proportion importante d’austénite de réversion des aciers dans l’état TTH2 semble favoriser 
la propagation en profondeur de la piqûre : en surface, les piqûres ne s’étalent que peu, et 
cela d’autant plus qu’une partie des charges qui circulent sert à la propagation de la corrosion 
intergranulaire. Les aciers à l’état TTH1 présentent une microstructure avec moins d’interfaces 
(tailles de lattes et tailles de grains plus grossières), avec de l’austénite de réversion en 
quantité insuffisante, si bien qu’il n’y a pas de corrosion intergranulaire. La diminution du 
nombre de sites d’amorçage conduit à une diminution du nombre de piqûres qui peuvent donc 
se propager davantage en profondeur, sans exclure une propagation en surface, par rapport 
à l’état H900, pour une quantité de charge équivalente. Ainsi, ces résultats mettent de nouveau 
en évidence le rôle des carbures comme sites d’amorçage des piqûres. Enfin, on relèvera que, 
comme cela avait été constaté pour l’état H900, aucune différence significative de morphologie 
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et de densité de piqûres n’a été constatée entre échantillons LBM XY et conventionnel autant 
dans l’état TTH1 que dans l’état TTH2. 
 
II.3. Etude statistique de la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables 
Afin de caractériser la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables, des essais de 
polarisation potentiostatique à un potentiel appliqué de +0,1 V/ECS après 1 h d’immersion à 
l’OCP ont été réalisés pour les aciers LBM et conventionnel dans les états TTH1 et TTH2. Les 
courbes montrant la variation du courant en fonction du temps enregistrées lors des essais 
sont représentées sur la Figure VI-14 pour ces aciers dans les états TTH1, TTH2 par 
comparaison avec l’état de référence H900. L’évolution des courbes est similaire pour tous les 
échantillons avec une diminution progressive du courant jusqu’à atteindre une valeur de 
courant stable dans la gamme [100 – 200] nA.cm-2 équivalente aux valeurs de Ipass. Un nombre 
important de transitoires de courant caractéristiques de la formation de piqûres métastables 
est observé avec un nombre différent de transitoires en fonction des échantillons. La partie 
agrandie de la courbe (Figure VI-14 b) permet de constater une quantité de transitoires plus 
importante pour les échantillons dans l’état TTH2.  
 
Figure VI-14 : a) Evolution du courant lors des essais de polarisation potentiostatiques réalisés pour 
les aciers conventionnel et LBM en fonction du traitement thermique en milieu NaCl 0,5 M (E = 
+0,1 V/ECS). b) zoom sur le début des courbes (temps courts). 
Le Tableau VI-6 rassemble le nombre total de piqûres métastables et les valeurs 
médianes des paramètres caractéristiques extraits des transitoires de courant associés à ces 
piqûres métastables ; les valeurs médianes ont été calculées à partir de cinq courbes tracées 
par échantillon. Comme constaté sur les courbes courant – temps, la quantité de piqûres 
métastables générées sur les échantillons dans l’état TTH2 est beaucoup plus importante que 
celle mesurée pour les états H900 et TTH1. De plus, les différences de réactivité entre les 
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échantillons LBM XY et conventionnel sont toujours bien marquées quel que soit le traitement 
thermique. Toutefois, si les différences observées entre échantillons conventionnel et LBM 
suivent les mêmes tendances pour le traitement TTH1 que pour l’état H900, les résultats sont 
différents pour l’état TTH2. En effet, pour l’état TTH1, on relève une quantité de piqûres 
métastables plus importante et des valeurs médianes de Ipit, Qpit, Tg et Tr plus faibles pour les 
échantillons conventionnels que pour les échantillons LBM, comme pour l’état H900. En 
revanche, pour l’état TTH2, le nombre de piqûres métastables est plus grand pour l’acier 
conventionnel par rapport à l’acier LBM, les valeurs de Ipit et Qpit sont elles aussi plus élevées 
et les valeurs de Tg et Tr sont identiques. 
 
 
Tableau VI-6 : Nombre de piqûres métastables mesurées et valeurs médianes des paramètres 
caractéristiques de ces piqûres. Les valeurs sont extraites des courbes courant-temps (Figure VI-14). 
Les courbes de distribution cumulative de Ipit et Qpit sont présentées sur la Figure VI-15. 
Sur les deux graphiques, les populations correspondant aux échantillons LBM XY (marqueurs 
creux) et aux échantillons conventionnels (marqueurs pleins) se distinguent avec des 
évolutions différentes. Le procédé de fabrication apparaît comme un paramètre du premier 
ordre pour ce qui concerne la sensibilité à la piqûre métastable de l’acier. En effet, on relève 
que, pour les aciers conventionnel et LBM, les différences en termes de valeurs de Ipit et Qpit 
entre états H900 et TTH1 sont très faibles si bien que l’on retrouve à l’état TTH1 les 
conclusions données dans le chapitre III pour l’état H900 à savoir des valeurs de Ipit et Qpit (et 
donc de quantité de charge totale) plus grandes pour l’acier LBM que pour l’acier 
conventionnel, en accord avec les valeurs médianes précédemment commentées (Tableau 
VI-6). Ces résultats traduisent donc un faible effet du traitement TTH1 sur la sensibilité à 
l’amorçage des piqûres par rapport à l’état H900, tandis que les différences entre aciers 
conventionnel et LBM restent très marquées. En revanche, comme cela avait déjà été indiqué 
sur la base de l’analyse des valeurs médianes, les résultats obtenus pour l’état TTH2 sont un 
peu différents. En effet, les courbes obtenues pour Ipit et Qpit pour l’état TTH2 diffèrent de celles 
obtenues pour les états TTH1 et H900, pour les deux aciers, avec des différences plus 
marquées pour l’acier LBM. De plus, certaines inversions sont observées avec des valeurs de 
Ipit et Qpit plus faibles, sur une certaine gamme de valeurs, pour l’acier LBM par rapport à l’acier 
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conventionnel à l’état TTH2, le contraire ayant été observé pour les deux autres états 
thermiques. Ainsi, si le traitement TTH1 ne semble pas avoir considérablement modifié la 
sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables des aciers par rapport à l’état H900, cela n’est 
pas le cas du traitement TTH2, du moins en analysant les paramètres Ipit et Qpit.  
 
Figure VI-15 : Distributions cumulatives des valeurs de courant Ipit (a) et de densité de charge Qpit (b) 
des piqûres métastables pour les aciers 17-4PH conventionnel et LBM XY en fonction du traitement 
thermique. 
Les mêmes tendances sont observées sur les courbes de distribution cumulative de Tg 
(Figure VI-16 a) et de Tr (Figure VI-16 b). Les deux populations, acier LBM et conventionnel, 
se distinguent là aussi avec des temps de vie des transitoires de courant des piqûres 
globalement plus longs pour les échantillons LBM XY par rapport aux échantillons 
conventionnels, du moins pour les états H900 et TTH1, en accord avec les valeurs médianes 
de ces paramètres (Tableau VI-6). De plus, ici aussi, le traitement TTH2 semble avoir induit 
plus de changement par rapport à l’état H900 que le traitement TTH1. Pour ce qui concerne 
la distribution cumulative des vitesses de croissance des piqûres métastables (Ipit/Tg), peu de 
différences sont observées entre les échantillons LBM et conventionnel, avec peu d’influence 
de l’état thermique (Figure VI-16 c). On notera simplement une vitesse de croissance plus 
grande pour quelques piqûres de l’échantillon LBM XY dans l’état H900, en accord avec la 
valeur médiane élevée de Ipit/Tg pour cet échantillon (Chapitre IV). Enfin, l’impact du procédé 
est évident sur les courbes de distribution cumulative des temps d’amorçage des piqûres 
métastables (Figure VI-16 d), tandis que l’effet des traitements TTH1 et TTH2 par rapport à 
l’état H900 est assez peu visible, si ce n’est une augmentation du temps d’amorçage des 
piqûres pour les échantillons LBM dans l’état TTH2. 
a) b)
II) Comportement en corrosion par piqûres – contribution des précipités de NbC et de l’austénite de réversion 
 
- 185 - 
 
Figure VI-16 : Distributions cumulatives des valeurs de temps de croissance Tg (a), de temps de 
repassivation Tr (b) et de vitesse de croissance Ipit/Tg (c) et du temps d’amorçage (d) des piqûres 
métastables pour les aciers 17-4PH conventionnel et LBM XY suivant le traitement thermique. 
Ces résultats montrent donc que la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables pour 
l’acier 17-4PH est en premier lieu impactée par son procédé de fabrication. Les conclusions 
tirées pour les échantillons dans l’état H900 du chapitre IV sont globalement confirmées ici : 
l’acier élaboré par LBM possède un comportement singulier avec une densité de piqûres 
métastables formées assez faible mais avec des intensités et des durées de vie des piqûres 
métastables importantes par rapport à l’acier conventionnel, du moins dans les états H900 et 
TTH1. Les traitements thermiques ont, quant à eux, un effet moindre sur l’amorçage de piqûres 
métastables. Néanmoins, le traitement TTH2 a tendance à sensibiliser les deux aciers par 
rapport au traitement de référence H900, et en particulier l’acier conventionnel ; ceci se traduit 
par une augmentation significative de la densité de piqûres métastables et de la charge totale. 
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En effet, en reprenant l’hypothèse d’un possible couplage galvanique entre la martensite et 
l’austénite de réversion de compositions chimiques différentes, il est probable que la formation 
des piqûres métastables soit favorisée aux interfaces martensite / austénite. Cette hypothèse 
paraît d’autant plus vraisemblable que les effets du traitement TTH2 sur l’augmentation de la 
quantité d’austénite de réversion sont plus marqués pour l’acier conventionnel que pour l’acier 
LBM, et c’est justement pour l’acier conventionnel que l’effet du traitement TTH2 sur la 
sensibilité à l’amorçage des piqûres est le plus visible. Comme dit précédemment, les 
différences observées entre aciers conventionnel et LBM après le traitement TTH1 sont 
similaires à celles observées à l’état H900. Il est probable que la dissolution des plus petits 
carbures associée à un complément de croissance des plus gros pour l’acier conventionnel, 
et que la croissance des carbures et des inclusions d’oxyde riches en silicium pour l’acier LBM, 
lors du traitement TTH1, génèrent des modifications de la composition de la matrice et par la 
suite du film passif qui pourraient expliquer les faibles évolutions observées entre états H900 
et TTH1 pour le deux aciers. 
Ainsi, bien que la génération de nouvelles microstructures par des traitements thermiques 
expérimentaux a permis de faire évoluer le comportement en corrosion des aciers LBM et 
conventionnel, les différences de résistance à la corrosion des deux aciers restent marquées, 
ce qui nous amène à dire que la résistance à la corrosion de l’acier 17-4PH est fortement liée 
au mode d’élaboration utilisé. L’analyse de la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables 
montre bien cette tendance, avec des comportements assez distincts entre aciers LBM et 
conventionnel, et cela globalement pour tous les traitements thermiques. Les éléments 
microstructuraux que sont les carbures, l’austénite et les inclusions d’oxyde influencent la 
réactivité en corrosion de l’acier aussi bien sur la phase d’amorçage que sur la phase de 
propagation. Cependant, le rôle des inclusions d’oxyde non-métalliques présentes dans l’acier 
LBM n’a pas été clairement établi ; des analyses complémentaires seraient nécessaires. 
 
III)  Conclusions 
Dans ce dernier chapitre, nous avons généré de nouvelles microstructures à l’aide de 
traitements thermiques exploratoires afin de déconvoluer les effets des différents éléments 
microstructuraux sur le comportement en corrosion de l’acier 17-4PH. Deux éléments 
microstructuraux ont été ciblés, les précipités de NbC et l’austénite de réversion. Des analyses 
diverses ont permis d’identifier, de localiser et de caractériser ces phases en termes de 
morphologie et de densité pour les différents traitements thermiques testés. L’austénite de 
réversion, clairement identifiable par sa teneur en Ni supérieure à la matrice martensitique et 
son orientation dans une direction privilégiée, se forme au niveau des interfaces (anciens joints 
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de grains austénitique et de joints de lattes) sous la forme de grains allongés. Le traitement 
TTH2 a permis d’accroître considérablement (jusqu’à 15 %) la quantité d’austénite de 
réversion formée dans les deux aciers, conventionnel comme LBM. Les carbures de niobium 
croissent lors de la mise en solution ; de nouveaux carbures germent pendant ce traitement. 
L’augmentation de la température de la mise en solution permet de limiter la germination des 
carbures, de redissoudre une partie d’entre eux, et d’apporter un complément de croissance. 
De manière à comprendre l’effet de ces deux éléments microstructuraux sur le comportement 
en corrosion de l’acier 17-4PH, des essais électrochimiques ont été réalisés afin de 
caractériser le comportement en corrosion par piqûres stables puis métastables de l’acier. Les 
résultats majeurs obtenus sont résumés ci-après : 
 Les précipités de NbC ont été assimilés dans le chapitre IV à des sites préférentiels 
d’amorçage de piqûres. Une diminution de leur densité corrélée avec une 
augmentation, dans la matrice, de la concentration des éléments d’alliage les 
composant, notamment le niobium, permet d’améliorer grandement le 
comportement en corrosion par piqûres en limitant les défauts du film passif. Cela 
se traduit par une amélioration de la résistance à l’amorçage des piqûres stables 
et doit aussi contribuer à diminuer la sensibilité à l’amorçage de piqûres 
métastables.  
 L’austénite de réversion est caractérisée par une structure cristalline et une 
composition chimique différente de la matrice martensitique. La présence 
d’austénite en grande quantité dans l’acier, suite à un traitement thermique 
particulier, mène à une microstructure duplex. Pour ce qui concerne les piqûres 
stables, les effets de couplage galvanique entre la martensite et l’austénite ne 
semblent pas avoir d’influence significative sur la phase d’amorçage 
principalement liée aux carbures de niobium. Cependant, une fois le film passif 
rompu, la présence d’austénite de réversion aux interfaces favorise l’amorçage et 
la propagation de la corrosion intergranulaire. La compétition qui s’établit entre la 
corrosion par piqûres et la corrosion intergranulaire favorise la propagation en 
profondeur des piqûres. De plus, il est probable que l’austénite de réversion ait un 
impact sur la sensibilité à l’amorçage de piqûres métastables.  
 Les inclusions d’oxyde riches en silicium de l’acier élaboré par LBM ne semblent 
pas avoir d’effet majeur direct sur le comportement en corrosion de ce matériau. 
Cependant, la diminution de la quantité d’inclusions dans la matrice par des 
traitements thermiques induit des modifications de composition chimique de la 
matrice martensitique qui pourraient avoir un impact sur la sensibilité du matériau 
à l’amorçage de piqûres de corrosion stables et métastables. Il apparait essentiel 
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de limiter la formation de ces inclusions en maîtrisant la fabrication LBM et en 
surveillant plus attentivement la concentration des éléments d’addition mineurs 
(oxygène, azote, silicium …).  
Les résultats obtenus, en accord avec ceux du chapitre IV, ont également montré que 
le procédé de fabrication influence la sensibilité à l’amorçage des piqûres de l’acier 17-4PH. 
On observe ainsi une résistance à la corrosion par piqûres globalement plus importante pour 
l’acier LBM par comparaison avec l’acier conventionnel, en lien essentiellement avec des 
carbures de niobium plus petits. Cependant, la sensibilité particulière de l’acier LBM à 
l’amorçage de piqûres métastables laisse aussi supposer un rôle important des 
caractéristiques spécifiques aux pièces issues de ce procédé (pores, contraintes résiduelles, 
éléments d’alliage secondaires…). 
Finalement, les traitements thermiques sur les aciers 17-4PH affectent de nombreux 
paramètres microstructuraux dont il est difficile de découpler totalement les effets. Toutefois, 
comme dit précédemment, il semble évident que le procédé et l’histoire thermomécanique 
influencent aussi grandement la microstructure de l’acier pour un même traitement thermique. 
Ainsi, un acier élaboré par LBM et un acier élaboré de manière conventionnelle n’atteindront 
pas un état métallurgique équivalent et auront un comportement en corrosion différent. Les 
résultats de ce dernier chapitre permettent une meilleure compréhension des phénomènes 
métallurgiques ayant lieu lors d’un traitement thermique et montrent la nécessité d’adapter les 
traitements thermiques non pas uniquement à la famille d’acier utilisé mais également en 
fonction du procédé de fabrication utilisé, et ceci afin de mieux contrôler le comportement en 
corrosion à l’issue de l’ensemble des traitements subis par l’acier. Enfin, le procédé LBM 
apparaît prometteur pour l’élaboration de pièces durables, avec un comportement en corrosion 
qui peut être amélioré par rapport à des pièces conventionnelles sous couvert de la bonne 
maîtrise de la microstructure à partir des paramètres de fabrication et des traitements 
thermiques. En particulier, le contrôle de la composition chimique des aciers élaborés par LBM 
apparaît primordial pour garantir une maîtrise de la microstructure et des propriétés en 
corrosion qui en découlent. Il s’agit notamment des éléments d’alliage mineurs (oxygène, 
azote et silicium) qui peuvent avoir une forte influence sur ces deux propriétés. Néanmoins, il 
faut garder à l’esprit que ces résultats ne prennent pas en compte l’effet de la rugosité de 




Conclusions et perspectives 
 
- 190 - 
Conclusions et perspectives  
Conclusions majeures issues de ce travail de thèse 
Ce travail de thèse avait pour objectif de mieux appréhender les couplages procédé de 
fabrication – microstructure – propriétés en corrosion d’un acier inoxydable martensitique 
17-4PH, en travaillant en particulier sur le procédé de fusion laser sur lit de poudre (LBM). La 
méthodologie adoptée a consisté, dans un premier temps, à caractériser la microstructure de 
l’acier élaboré par LBM à différentes échelles en la comparant à celle de l’acier élaboré par 
métallurgie conventionnelle afin d’identifier les spécificités microstructurales associées au 
procédé LBM. L’effet du recyclage de la poudre métallique sur la microstructure finale des 
pièces LBM a également été mis en évidence. Dans un second temps, le comportement en 
corrosion de ces aciers a été analysé dans une solution contenant des ions chlorures. Les 
résultats ont montré une amélioration de la résistance à la corrosion par piqûres, pour ce qui 
concerne les piqûres stables, des échantillons LBM par rapport à l’échantillon conventionnel, 
dans un même état de traitement thermique dit H900. Cette amélioration a été essentiellement 
attribuée aux différences en termes de quantité et de taille des carbures de niobium – moins 
nombreux et plus petits dans les échantillons LBM. Ces derniers échantillons sont, en 
revanche, plus sensibles globalement à l’amorçage de piqûres métastables, en lien avec la 
plus grande quantité d’austénite de réversion qu’ils contiennent. Afin d’expliquer les 
différences de comportement en corrosion observées, les films passifs formés sur les aciers 
LBM et conventionnel ont été analysés. Les résultats obtenus n’ont pas montré, d’un point de 
vue global, de différences majeures pour ce qui concerne la structure et les propriétés 
électrochimiques des films passifs formés sur ces deux aciers. Cependant, une relation a été 
établie entre la microstructure, la passivité et le comportement en corrosion de ces aciers en 
lien avec les carbures de niobium qui sont assimilés à des défauts du film passif et donc à des 
sites préférentiels d’amorçage de piqûres, ainsi qu’avec l’austénite, dont la teneur locale en 
chrome peut différer de celle de la martensite. Enfin, de manière à déconvoluer les effets de 
ces éléments microstructuraux critiques vis-à-vis du comportement en corrosion, des 
traitements thermiques ont été réalisés sur les deux aciers afin de générer de nouvelles 
microstructures, en modifiant notamment la proportion de carbures de niobium et d’austénite 
de réversion. Sur la base d’une description et d’une quantification précises de ces deux 
éléments microstructuraux dans les deux aciers, il a alors été possible de décrire leurs 
influences respectives dans le comportement en corrosion, à savoir les mécanismes 
d’amorçage et de propagation des piqûres, de l’acier 17-4PH. Les principaux résultats obtenus 
sont rappelés ci-après. 
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Influence du procédé LBM sur la microstructure 
La microstructure de l’acier 17-4PH évolue lors des étapes du traitement thermique 
H900 – mise en solution, trempe et revenu – pour aboutir aux propriétés désirées. Cependant, 
l’histoire thermomécanique de l’acier LBM est radicalement différente de celle de l’acier 
conventionnel. En effet, la microstructure initiale de l’acier LBM (état brut de fabrication) n’est 
pas la même que celle de l’acier conventionnel (état H1025 dans ces travaux), et ces deux 
microstructures connaissent des évolutions différentes lors du traitement thermique H900. 
Pour l’acier conventionnel, après traitement thermique H900, on obtient une microstructure 
globalement martensitique contenant très peu ou de très petits précipités riches en cuivre et 
un nombre important de carbures de niobium. La microstructure initiale de l’acier LBM est 
complexe car influencée par de nombreux paramètres en lien avec la fabrication. Le traitement 
thermique H900 conduit à une précipitation homogène de la phase secondaire riche en cuivre 
dans tout l’alliage avec des précipités assez gros, génère une quantité variable mais non 
négligeable d’austénite (résiduelle après la trempe, de réversion après revenu) et favorise la 
croissance des carbures de niobium. Toutefois, les vitesses de solidification extrêmement 
rapides du procédé LBM limitent la germination des carbures et ne permettent pas leur 
croissance, si bien qu’à l’état brut de fabrication, aucun carbure de niobium n’a été observé 
dans l’acier LBM. Ainsi, après traitement thermique H900, la population de carbures de 
niobium augmente mais reste plus faible par rapport à l’acier conventionnel, et de plus les 
précipités sont plus petits. Ainsi, il apparaît clairement que, même si les mécanismes de 
germination et croissance des carbures de niobium dépendent étroitement des températures 
des traitements thermiques que subit l’acier, ils sont aussi fortement liés à l’état microstructural 
initial de l’acier et donc à son procédé de fabrication. 
De plus, le recyclage de la poudre métallique, c’est-à-dire la qualité de la poudre au 
moment de la fabrication, est un paramètre d’influence majeure sur la microstructure des 
aciers LBM. Les variations, même ténues, de la composition chimique des différents grains de 
poudre conduisent à des hétérogénéités chimiques et microstructurales de l’acier, même 
après traitement thermique. Cette hétérogénéité chimique se traduit par une ségrégation en 
éléments d’alliage plus importante pour l’acier LBM par rapport à l’acier conventionnel, 
notamment aux interfaces (anciens joints de grains et joints de lattes). Cela conduit à une 
quantité plus importante d’austénite de réversion après traitement H900 pour l’acier LBM 
pouvant même se traduire par une structure duplex martensite / austénite. L’austénite de 
réversion ainsi générée se présente sous forme de grains allongés d’orientation privilégiée. 
Une anisotropie morphologique de cette phase est observée, même après le traitement 
thermique H900, en lien avec la direction de fabrication des aciers LBM : cette texture 
morphologique de l’austénite de réversion est conservée lors du traitement thermique du fait 
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des relations d’orientation cristallographique existant entre la martensite et l’austénite. Enfin, 
le procédé LBM, par son mode d’élaboration, génère des défauts spécifiques dans le matériau, 
à savoir des pores et des inclusions d’oxydes. Les pores se trouvent sous plusieurs formes 
suivant leur origine (pore gazeux ou de manque de fusion). Des inclusions d’oxyde riches en 
silicium, que l’on ne retrouve pas dans l’acier conventionnel, sont également observées dans 
les aciers LBM du fait de l’enrichissement des poudres métalliques en oxygène. Pour finir, on 
retiendra donc que les traitements thermiques classiquement utilisés pour l’acier 17-4PH 
conventionnel ne sont pas parfaitement adaptés aux aciers LBM. Il semblerait pertinent de 
développer de nouveaux traitements thermiques à partir des traitements conventionnels de 
manière à optimiser et mieux contrôler les microstructures des aciers LBM. 
Influence du procédé LBM sur le comportement en corrosion 
Le comportement en corrosion de l‘acier 17-4PH LBM a été caractérisé et comparé à 
celui de l’acier conventionnel, toujours pour le même état de traitement thermique dit H900. 
Des différences de comportement en corrosion par piqûres stables et de sensibilité à 
l’amorçage de piqûres métastables ont été constatées entre les aciers LBM et conventionnel 
mais également entre les différents plans caractéristiques de l’acier LBM (plans parallèles et 
perpendiculaire à la direction de fabrication). L’analyse des piqûres de corrosion formées a 
montré l’influence de la microstructure sur le comportement en corrosion. Les carbures de 
niobium ont une influence néfaste sur le comportement en corrosion en agissant comme des 
sites préférentiels d’amorçage de piqûres. La moindre proportion de carbures dans l’acier 
LBM, particulièrement ceux de grande taille, explique la plus grande résistance à l’amorçage 
de piqûres stables de cet acier par rapport à l’acier conventionnel : cela se traduit par un 
décalage du potentiel d’amorçage des piqûres vers des potentiels plus positifs sur les courbes 
de polarisation tracées en milieu NaCl. Cet effet significatif des carbures sur la sensibilité à la 
corrosion par piqûres de l’acier 17-4PH a été clairement démontré en réalisant un traitement 
thermique, variante du traitement H900, intégrant une mise en solution à plus haute 
température que le traitement H900. Pour ce qui concerne l’austénite de réversion, elle est 
caractérisée par une structure cristalline et une composition chimique différentes de la matrice 
martensitique. Si son influence sur la densité et la taille des piqûres stables n’est pas évidente, 
il semblerait malgré tout qu’elle ait un effet sur l’amorçage des piqûres, ce qui pourrait expliquer 
au moins en partie la différence de réactivité entre les différents plans d’exposition de l’acier 
LBM, en lien avec l’orientation particulière de l’austénite de réversion due à sa texture 
morphologique. De plus, les résultats obtenus sur les aciers après les traitements thermiques 
exploratoires ont mis en évidence un effet significatif de l’austénite de réversion sur la 
sensibilité de l’acier à l’amorçage de piqûres métastables, ce qui est cohérent avec le résultat 
précédent. Enfin, lorsqu’elle est présente en grande quantité aux interfaces, cette phase 
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favorise l’amorçage et la propagation de la corrosion intergranulaire. Pour finir, des effets liés 
aux défauts microstructuraux issus du procédé LBM sur le comportement en corrosion de 
l’acier 17-4PH ont été identifiés. Si les pores gazeux sphériques influencent très peu le 
comportement en corrosion, les pores de manque de fusion constituent des sites privilégiés 
d’amorçage de piqûres en lien avec la formation d’un milieu confiné à l’intérieur de ces pores 
de forme anguleuse.  
Cette étude a donc permis d’apporter un certain nombre d’éléments de réponse quant 
à l’influence du procédé LBM sur le comportement en corrosion de l’acier 17-4PH. Néanmoins, 
elle n’a pas permis d’expliquer la totalité des différences de comportement en corrosion entre 
aciers LBM et conventionnel, notamment en ce qui concerne la sensibilité à l’amorçage de 
piqûres métastables.  
Passivité des aciers 17-4PH 
Une partie de ce travail de thèse a été consacrée à l’étude des films passifs formés en 
solution NaCl sur les deux aciers pour compléter l’étude du comportement en corrosion par 
piqûres de ces matériaux. Dans un premier temps, la structure et la composition chimique de 
ces films ont été étudiées. Pour les deux aciers, les films passifs ont une épaisseur de l’ordre 
de 3 à 4 nm sur la matrice martensitique et se composent d’une bicouche dont la couche 
interne protectrice est riche en chrome contrairement à la couche externe qui en est appauvrie. 
Les résultats ont montré que le film passif formé sur l’acier LBM contient moins de chrome que 
celui formé sur l’acier conventionnel ce qui peut contribuer à expliquer la plus grande sensibilité 
à l’amorçage des piqûres métastables de l’acier LBM. Par ailleurs, les carbures sont eux 
recouverts d’un film passif dont l’épaisseur et la composition chimique sont différentes (< 2 nm, 
film composé d’oxydes de niobium) de celles des films formés sur la matrice. Ces carbures 
constituent donc des défauts dans la continuité du film passif, ce qui corrobore les résultats 
obtenus pour ce qui concerne la sensibilité à la corrosion par piqûres des deux aciers, avec 
une sensibilité à l’amorçage de piqûres stables réduite pour l’acier LBM par rapport à l’acier 
conventionnel qui contient plus de carbures, avec un certain nombre d’entre eux qui sont de 
plus grande taille. Enfin, aucune différence majeure de propriétés électrochimiques des films 
passifs n’a pu être constatée entre les deux aciers, sur la base de mesures d’impédance 
électrochimique globales. Les résultats ont ainsi montré que les mesures d’impédance globale 
permettent uniquement de donner une évaluation des propriétés moyennes des films passifs. 
Les différences de composition chimique étaient ici trop faibles pour être détectées avec ce 
type de mesures. Ainsi, les mesures d’impédance n’ont pas apporté d’informations 
supplémentaires à la compréhension des mécanismes de corrosion par piqûres. Ceci est 
principalement dû au caractère très local de la corrosion par piqûres, qui est essentiellement 
dépendante des hétérogénéités dans la microstructure de l’alliage, en particulier, comme cela 
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a été dit précédemment, de la présence des carbures de niobium pour l’acier 17-4PH. 
Néanmoins, l’analyse rigoureuse des données d’impédance a permis d’estimer les épaisseurs 
des films passifs formés sur les aciers conventionnel et LBM, et de retrouver les conclusions 




Le matériau étudié dans cette thèse – l’acier 17-4PH – a été choisi pour deux raisons : 
c’est un matériau courant dans le domaine de la fabrication par LBM en industrie et sa 
microstructure complexe, très variable suivant les traitements thermomécaniques subis, offre 
de larges possibilités d’étude. Néanmoins, les résultats présentés dans ce manuscrit montrent 
avant tout une tendance générale quant aux effets du procédé LBM sur les différentes 
propriétés d’un matériau métallique, quel qu’il soit. Ainsi, bien que les résultats obtenus ne 
puissent pas être directement transposables à d’autres familles d’aciers inoxydables, ils 
constituent, malgré tout, des pistes de réflexion pour ces matériaux. Ainsi, l’effet néfaste pour 
les propriétés en corrosion de certains éléments microstructuraux spécifiques issus du 
procédé LBM, tels que les pores de manque de fusion et les particules d’oxyde, doit pouvoir 
facilement être généralisé à d’autres aciers inoxydables issus de la fabrication additive, voire 
à tout matériau métallique issu de ces procédés. De plus, les méthodes d’analyse et 
d’interprétation des résultats mises en œuvre dans ce travail ont vocation à être appliquées à 
d’autres matériaux. Enfin, ce travail met en lumière l’importance des paramètres de fabrication 
et des traitements post-fabrication sur l’intégrité des pièces élaborées par LBM ; il semble ainsi 
possible d’améliorer les propriétés en corrosion d’un acier inoxydable (voire celles d’autres 
alliages métalliques) grâce à la maîtrise du procédé LBM, et des traitements post fabrication.  
Pour terminer sur une perspective plus large, l’ensemble de ces résultats montre la 
complexité des procédés de fabrication additive. Cette complexité en matière de géométrie, 
de microstructures et de propriétés, requiert une réflexion plus large sur la façon dont nous 
utilisons ces procédés de manière à optimiser la fabrication et les propriétés des matériaux 
ainsi fabriqués. Il est ainsi essentiel de ne pas subir la particularité des pièces issues de ces 
procédés mais d’adapter l’utilisation de ces pièces aux possibilités offertes par les procédés 
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Annexe 1 : Effet de l’agitation magnétique sur les essais 
électrochimiques 
Le montage électrochimique présenté dans le chapitre II inclut un système d’agitation 
magnétique de l’électrolyte. Ce système comprend un barreau aimanté mis en rotation par un 
agitateur magnétique permettant de contrôler précisément la vitesse de rotation du barreau. 
L’ensemble des essais électrochimique ont été réalisés avec une même vitesse d’agitation de 
100 tours/min ; cela correspond à une vitesse lente qui permet de ne pas créer une convection 
mécanique trop importante tout en renouvelant l’oxygène de la solution. Cependant, l’acier 
17-4PH, majoritairement composé de martensite de structure CC, est magnétique et donc 
sensible au champ magnétique généré par l’agitateur. Le courant induit dans l’échantillon par 
le champ magnétique se superpose au courant d’origine électrochimique et augmente ainsi le 
bruit lors des mesures des courants lors des essais de polarisation. 
 
Figure 1-1 : Effet de l’agitation magnétique sur la réponse en courant a) lors du tracé d’une 
courbe de polarisation potentiodynamique anodique sur l’échantillon LBM XY P2 dans l’état H900 
et b) lors d’une polarisation potentiostatique à E = 0,1 V/ECS dans une solution de NaCl 0,5 M à 
25 °C. 
Des exemples de l’effet de l’agitation magnétique sur la réponse en courant de l’acier 
sont présentés pour un essai de polarisation potentiodynamique anodique (Figure 1-1 a) et 
pour un essai de polarisation potentiostatique à E = 0,1 V/ECS (Figure 1-1 b). Les périodes 
pendant lesquelles l’agitation est effective sont indiquées sur les courbes afin de montrer 
clairement la différence entre le signal avec et sans agitation. L’agitation magnétique est 
générée à partir d’un courant alternatif et aboutit donc à un courant induit également alternatif, 
identifiable par des oscillations visibles sur les deux courbes de la Figure 1-1. Il peut être noté 
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observé sur la réponse en courant ne provenait pas de l’agitation de l’électrolyte. Bien que 
l’effet observé diminue le rapport signal/bruit, les réactions se produisant à la surface de 
l’échantillon ne sont pas affectées : les valeurs de Ecorr, Ipass, Epit ou encore de Ipit sont 
équivalentes avec et sans agitation magnétique. Ainsi, l’agitation a été maintenue à la fois 
pour des problématiques de répétabilité de l’ensemble des essais mais également pour 
maintenir une convection forcée avec un renouvellement de l’oxygène de la solution.  
Pour conclure, la nature de l’échantillon analysé lors d’un essai électrochimique ne doit 
pas être négligée lors de la mise en place du montage. Dans le cas des aciers inoxydables, 
les valeurs de courant de corrosion et de passivité très faibles – de 200 nA.cm-2 et pouvant 
atteindre 10 nA.cm-2 pour des grandes durées de stabilisation à Ecorr – sont très sensibles aux 
perturbations internes mais aussi externes au montage. De manière plus générale, que ce soit 
pour des essais de mesure d’impédance ou le tracé de courbes potentiodynamiques, une 
attention particulière doit être portée à la connectique des électrodes (privilégier des câbles 
blindés avec une gaine assez épaisse), au bruit du potentiostat et du réseau électrique 
(privilégier un réseau découplé d’appareils électriques de forte puissance) ainsi qu’à l’isolation 
du montage (à l’aide d’une cage de Faraday ou d’une masse électrique). 
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Annexe 2 : Microstructure et comportement en corrosion de 
l’acier 17-4PH LBM dans l’état brut de fabrication 
Quelques données sur la microstructure et le comportement en corrosion des 
échantillons d’acier 17-4PH LBM P1 dans l’état « brut de fabrication » (BdF) sont présentées 
dans cette annexe. Cet état métallurgique correspond à l’acier LBM issu de la fabrication sans 
qu’aucun traitement thermique, mécanique ou finition de surface n’ait été effectué. Etant donné 
que ces travaux étaient consacrés à la comparaison des propriétés de l’acier issu de deux 
procédés différents pour un même état de traitement thermique, les aciers dans l’état BdF ont 
été peu étudiés. Les résultats seront donc décrits ici de manière succincte afin d’apporter des 
données complémentaires et utiles aux chapitres qui constituent le corps du manuscrit.  
 
I)  Microstructure de l’acier dans l’état brut de fabrication  
La microstructure de l’acier LBM dans l’état brut de fabrication a été révélée par une 
attaque au réactif de Fry (Figure 2-1). Les micrographies obtenues par observation au 
microscope optique selon les orientations d’étude privilégiées (plans XY et XZ) sont 
comparées l’une par rapport à l’autre de manière à mettre en évidence la texture 
morphologique des grains selon la direction Z. A une échelle macroscopique (Figure 2-1 a et 
d), il apparaît clairement que la microstructure est induite par le balayage du laser. Le 
croisement du laser lors de plusieurs balayages du laser successifs conduit à une 
microstructure colonnaire qui peut être décrite comme ci-dessous : 
 Selon le plan XY, des grains « cellulaires » issus du recouvrement des balayages 
du laser sont observés. Ces cellules sont composées d’un ou plusieurs gros 
« grains » au centre correspondant à l’écart vecteur (110 µm ici), entourés de 
nombreux petits grains au niveau du recouvrement des bains liquides (Figure 
2-1 b). L’angle de rotation de 67° entre deux couches successives est également 
observé sur la Figure 2-1 a. 
 Selon le plan XZ, les micrographies montrent ce qui s’apparente à des « grains » 
en forme de goutte. Ils correspondent à la solidification des bains liquides 
successifs créés par l’interaction entre le laser et l’acier lors de l’impression qui 
conduit à des cordons vus en coupe (Figure 2-1 d). Comme pour le plan XY, 
chaque goutte est composée d’un ou plusieurs gros grains de la taille du bain 
liquide entourés de nombreux petits grains au niveau du recouvrement des bains 
de forme plutôt allongés (Figure 2-1 e).  
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Figure 2-1 : Micrographies obtenues par MO après attaque chimique au réactif de Fry de l’acier 
17-4PH LBM dans l’état de brut de fabrication selon le plan XY (a, b et c) et XZ (d, e et f). La 
microstructure à petits grains du contouring est observée sur les figures c et f. Les inserts des 
figures a et d représentent les plans étudiés de chaque échantillon (une colonne XY et une 
colonne XZ). 
Le contouring visible sur les Figure 2-1 c et f provient de la stratégie de fermeture des 
contours de l’éprouvette par le faisceau laser (Chapitre II). Dans cette zone de contouring, le 
laser passe deux fois avec une vitesse plus rapide et à une puissance de plus en plus réduite 
afin d’améliorer l’état de surface de la pièce et de diminuer les contraintes résiduelles en 
surface. La microstructure résultante se trouve donc différente du cœur des échantillons et 
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nombre de contours…). Dans notre cas, le contouring a été mesuré à des épaisseurs similaires 
entre le plan XY (79,2 ± 6,3 µm) et le plan XZ (83,4 ± 7,7 µm). Les micrographies permettent 
d’observer la structure à petits grains au niveau de la zone affectée par le contouring, toujours 
avec une texture morphologique selon la direction Z. Des mesures qualitatives de la taille 
moyenne des grains dans le contouring montrent bien cette tendance : selon le plan XY les 
grains du contouring sont équiaxes de l’ordre de 5 µm alors que selon le plan XZ, les grains 
sont allongés dans la direction Z avec une longueur moyenne des grains de l’ordre de 11 µm. 
Enfin, il convient de rappeler que le terme de « grain » utilisé ici est impropre en regard de la 
complexité des interfaces et de la grande hétérogénéité de la microstructure. 
Les phases présentes dans l’acier LBM à l’état brut de fabrication ont été analysées 
par DRX (Figure 2-2). Deux phases majoritaires sont identifiées : une phase α’ de structure 
cristallographique CC que l’on considéra comme étant de la martensite (avec possiblement 
une part de ferrite), et une phase austénitique γ de structure cristallographique CFC. Les 
échantillons sont composés d’une proportion importante d’austénite résiduelle (à l’exception 
de l’échantillon de contouring selon le plan XY). Cette austénite n’a pas pu être identifiée à 
partir des observations faites après attaque chimique en MO et en MEB. L’hétérogénéité et la 
complexité importante de la microstructure des échantillons en matière de taille et de forme 
de « grains » et la présence d’un matériau potentiellement triphasé (martensite - austénite - 
ferrite) sont en accord avec l’état de l’art réalisé dans le Chapitre I. 
 
Figure 2-2 : a) Diffractogrammes des échantillons d’acier 17-4PH LBM dans l’état brut de 
fabrication et b) zoom sur le pic de diffraction α’ le plus intense. Les phases présentes dans le 
contouring (extérieur des éprouvettes) et au cœur de l’échantillon sont comparées. Les pics de 
diffraction des phases martensitique α’ et austénitique γ sont indiqués. 
 
Le zoom effectué sur le pic de diffraction α’ le plus intense permet de comparer les 
échantillons de manière qualitative, en rappelant que les diffractogrammes sont normalisés 
par rapport à ce pic de diffraction (Figure 2-2 b). En comparant premièrement les échantillons 
LBM (X,Y)Z de cœur et de contouring, on constate que la phase austénitique semble être 
a) b)
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présente de manière plus importante dans les échantillons du contouring que dans ceux du 
cœur. Le contouring favorise donc la formation d’austénite résiduelle, certainement induite en 
partie par la conduction thermique différente en bord d’éprouvette. Les plans XZ et YZ sont 
équivalents en matière de microstructure et de proportion des phases comme cela a été 
montré au Chapitre III. En revanche, la proportion de phases dans les échantillons LBM BdF 
selon le plan XY est différente de celle des plans (X,Y)Z, en relation avec la microstructure 
observée en MO (Figure 2-1). En cœur d’éprouvette, et comme pour l’état de traitement 
thermique de référence H900, L’acier LBM XY comporte une quantité plus importante 
d’austénite liée à la texture morphologique de l’austénite, héritée de l’orientation privilégiée de 
cette-ci avec la martensite (Chapitre VI). En revanche, au niveau du contouring, donc de la 
face supérieure des éprouvettes, l’acier est entièrement martensitique pour le plan XY. Lors 
de la fabrication de la pièce, la stratégie de contouring employée sur les machines LBM 
modernes, comme celle utilisée lors de cette étude, prend en compte beaucoup de paramètres 
(hauteur et inclinaison de l’éprouvette par exemple) et aboutit à des conditions de fusion 
variables dans chaque partie de l’éprouvette. Ainsi, la fermeture de l’éprouvette sur la face 
supérieure est généralement obtenue avec une stratégie de balayage laser spécifique, comme 
par exemple une vitesse de balayage plus lente et plusieurs passages du laser. La densité 
d’énergie amenée par le laser est plus importante sur cette couche et plus homogène, et doit 
ainsi permettre la trempe totale de la martensite. 
Quelques images ont été réalisées au MEB-FEG sur l’échantillon LBM XY dans l’état 
BdF en cœur d’échantillon (Figure 2-3) afin de vérifier la présence de précipités de phase 
secondaire. A l’état brut de fabrication, aucun carbure n’a pu être observé. Quelques inclusions 
d’oxyde riches en silicium ont été détectées de manière éparse.  
 
Figure 2-3 : Images obtenues au MEB-FEG de l’acier 17-4PH LBM XY dans l’état brut de 
fabrication a) en électrons secondaires et b) en électrons rétrodiffusés. 
Comme discuté dans les Chapitres III et VI, les vitesses de solidification extrêmement 
rapides lors de la fabrication LBM ne permettent pas de former des précipités de NbC ainsi 
que des inclusions d’oxyde non-métalliques. Seuls quelques germes de petites tailles sont 
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inclusions et aux précipités de croître à partir de ces germes, par diffusion des éléments 
d’alliage à l’état solide.  
II)  Comportement en corrosion de l’acier dans l’état brut de fabrication 
Le comportement en corrosion des échantillons d’acier 17-4PH LBM dans l’état brut de 
fabrication en cœur d’éprouvette a été étudié succinctement par des essais électrochimiques. 
Les courbes de suivi du potentiel de corrosion en fonction du temps d’immersion ont été 
tracées sur 24 h en solution NaCl 0,5 M afin de comparer ces résultats à ceux obtenus après 
le traitement H900 pour les échantillons XY et XZ (Figure 2-4 a). En complément, des courbes 
de polarisation anodique ont été réalisées sur les mêmes échantillons avec un électrolyte 
équivalent après 1 h d’immersion à l’OCP (Figure 2-4 b). 
 
Figure 2-4 : Evolution du potentiel de corrosion en fonction du temps (a) et courbes de 
polarisation potentiodynamique anodique (b) pour l’acier 17-4PH LBM dans l’état brut de 
fabrication et des échantillons conventionnel et LBM dans l’état H900. Toutes les mesures ont 
été réalisées dans une solution de NaCl à 0,5 M.  
Le potentiel de corrosion des échantillons LBM à l’état BdF évolue avec la même 
tendance que pour les aciers dans l’état H900. Il augmente rapidement dans les premiers 
temps puis se stabilise du fait de la stabilisation du film passif pour les temps les plus longs. 
Contrairement aux échantillons dans l’état H900, les aciers LBM dans l’état BdF atteignent un 
état quasi stationnaire au bout de 24 h d’immersion mais à des valeurs de potentiel moins 
nobles. Il semble que les propriétés passives de ces échantillons soient différentes, comme 
attendu du fait de leur microstructure spécifique. Aucune piqûre de corrosion n’a été observée 
à l’issue des essais, ce qui confirme l’état passif des échantillons à Ecorr. Les courbes de 
polarisation anodique (Figure 2-4 b) confirment ce résultat avec un plateau de passivité bien 
marqué : le courant de passivité relevé sur le palier de passivité est plus élevé pour les aciers 
dans l’état BdF que l’état H900. Le film passif de ces échantillons semble moins protecteur 
avec un effet barrière moins important, qui permet des réactions de dissolution anodique plus 
a) b)
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rapides. En revanche, les valeurs de Epit, paramètre caractéristique de la formation de piqûres 
de corrosion, semblent plus nobles pour ces échantillons par comparaison avec l’état H900.  
 
 
Tableau 2-1 : Valeurs des paramètres caractéristiques du comportement en corrosion extraites 
des courbes de polarisation potentiodynamique anodique et du suivi du potentiel de corrosion en 
fonction du temps. 
Les valeurs moyennes de Epit, icorr et Ecorr à 1 h d’immersion ont été extraites des 
courbes de polarisation anodique, ainsi que les valeurs de Ecorr à 24 h d’immersion à partir des 
mesures d’OCP (Tableau 2-1). Pour l’état BdF, les courbes de polarisation anodique et les 
courbes de suivi de Ecorr ont été répétées respectivement 4 et 2 fois par échantillon. Comme 
cela a déjà été remarqué lors de l’analyse des courbes d’OCP et de polarisation 
potentiodynamique, les valeurs de Ecorr à 1 h et 24 h d’immersion sont moins nobles pour les 
aciers dans l’état BdF en comparaison de l’état H900. On peut également noter que ces 
valeurs de Ecorr sont légèrement plus nobles pour l’échantillon selon le plan XY par rapport au 
plan XZ comme cela a été observé pour l’état H900 (valeur de Ecorr à 24h). Les valeurs de ipass 
trois fois plus élevées pour les aciers dans l’état BdF par rapport à l’état H900 attestent 
également de l’effet moins protecteur du film passif pour les échantillons dans l’état BdF. 
Comme cela a été discuté dans le Chapitre V, la microstructure sous-jacente et les variations 
de composition chimique entre les différentes phases influent sur la composition chimique du 
film passif. La quantité importante d’austénite dans ces matériaux pourrait conduire à un film 
passif appauvri au moins localement en chrome. A l’inverse, les valeurs moyennes de Epit sont 
plus nobles pour les aciers dans l’état BdF, a un potentiel particulièrement positif 
(> +300 mV/ECS) malgré le fait que le film passif soit moins protecteur. Les résultats des 
Chapitre IV et VI ont clairement montré que l’amorçage de piqûres dans les aciers 17-4PH est 
principalement piloté par les défauts du film passif, notamment au niveau des précipités de 
NbC. En prenant en compte les observations MEB-FEG (Figure 2-1) qui montrent que la 
microstructure de l’acier LBM est dépourvue de carbures à l’état BdF, l’amélioration de Epit et 
donc de la résistance à l’amorçage de piqûres serai ici liée à la diminution des sites sensibles 
à l’amorçage de piqûres. On remarquera aussi que les valeurs de Epit relevées sur les courbes 
de la Figure 2-4 b et celles moyennées dans le Tableau 2-1 montrent une tendance différente 
entre les plans XY et XZ à l’état BdF. Ces résultats sont dus au faible nombre d’essais réalisés 
et à l’écart-type important sur la valeur de Epit moyenne de l’acier LBM XY (±130 mV) Ainsi, le 
comportement en corrosion par piqûres de l’acier LBM à l’état brut de fabrication est assez 
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différent de l’acier dans l’état mis en solution et revenu. Ce comportement en corrosion est 
encore une fois fortement corrélé à la microstructure de l’acier, très hétérogène et complexe 
dans l’état brut de fabrication. 
Les résultats présentés ci-dessus sur la microstructure et le comportement en 
corrosion de l’acier 17-4PH BdF ne sont qu’une ébauche qui permet de mieux comprendre les 
résultats décrits dans le corps du manuscrit sur les propriétés de l’acier 17-4PH LBM après 
traitement thermique. Toutefois, le manque de documentation sur les propriétés d’aciers issus 
de LBM à l’état brut de fabrication fait que le lien entre microstructure et comportement en 
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Résumé de thèse 
Les récents développements des techniques d’élaboration 3D permettent aujourd’hui 
d’imprimer de nombreux alliages métalliques par fabrication additive. L’une des technologies les plus 
utilisées industriellement est la fusion laser sur lit de poudre (Laser Beam Melting – LBM). Ce procédé 
de fabrication additive permet une optimisation de la géométrie de conception, la production de pièces 
uniques adaptées à la demande et des délais de fabrication courts. Cependant, la spécificité du procédé 
LBM mène à des microstructures et des propriétés singulières, notamment pour ce qui concerne le 
comportement en corrosion. Cette thèse s’inscrit dans l’axe de recherche du CETIM consacré à la 
durabilité d’alliages métalliques issus de la fabrication additive. Elle vise à mieux appréhender le 
couplage procédé / microstructure / propriétés en corrosion de pièces LBM afin de pouvoir prédire leur 
durabilité.  
Tout d’abord, la microstructure des aciers inoxydables 17-4PH issus de deux procédés - LBM 
et métallurgie conventionnelle – a été caractérisée à différentes échelles pour un même état de 
traitement thermique de référence dit H900. Ceci a permis de comprendre l’impact du procédé LBM sur 
la microstructure de l’acier. La sensibilité à la corrosion par piqûres stables et métastables de ces deux 
aciers a ensuite été étudiée et corrélée aux microstructures analysées précédemment, en identifiant 
des paramètres microstructuraux critiques vis-à-vis de la corrosion. Pour mieux appréhender les 
mécanismes de corrosion par piqûres, les films de passivité formés sur ces aciers ont été analysés de 
manière à déterminer leur composition chimique, leur structure et leurs propriétés électrochimiques. 
Enfin, de nouvelles microstructures ont été générées par traitements thermiques afin de dissocier les 
effets de chaque paramètre microstructural. 
Mots clés : Acier inoxydable martensitique 17-4PH, fusion laser sur lit de poudre, microstructure, 
corrosion, film passif 
 
Thesis abstract 
The recent development of the 3D printing technics allows fabricating parts constituted of 
various metallic alloys with additive manufacturing processes. One of the most common additive 
manufacturing processes used in industry is the power bed laser beam melting (LBM). LBM process 
enables an optimised geometrical design, the production of specific parts adapted to the demand and 
short manufacturing lead times. However, this particular manufacturing process leads to parts 
characterised by original microstructures and properties, especially the corrosion behaviour. This thesis 
is a part of the research project of the CETIM dedicated to the durability of metallic alloys additively 
manufactured. The aim of this work is to understand the relationship between process / microstructure 
/ corrosion properties of LBM parts in order to predict their durability. 
First, the microstructure of the 17-4PH stainless steel manufactured by two processes – LBM 
and conventional metallurgy – has been characterised at different scales for a same state of reference 
heat treatment called H900. This allowed determining the impact of LBM process on the microstructure 
of the steel. The susceptibility to stable and metastable pitting corrosion of the two steels has then been 
studied and related to the microstructures previously analysed. This method allows identifying the critical 
microstructural parameters concerning the corrosion. To go further in the understanding of the pitting 
corrosion mechanisms, the passive films formed on the steels have been analysed to determine their 
chemical composition, their structure and their electrochemical properties. Finally, new microstructures 
were generated through heat treatments to dissociate the effect of each microstructural parameter. 
Keywords: 17-4PH martensitic stainless steel, laser beam melting, microstructure, corrosion, passive 
film 
 
